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KURZZUSAMMENFASSUNG
Im Rahmen dieser Arbeit wurden erstmals bifaziale, kristalline Siliziumsolarzellen mit einer her-
vorragenden Oberfla¨chenpassivierung kombiniert mit einer kostengu¨nstigen Siebdruckmetallisie-
rung realisiert. Zu diesem Zweck wurde eine neuartige Solarzellenru¨ckseite eingefu¨hrt, bei der eine
metallhaltige Dickschichtpaste mit dem Siebdruckverfahren gitterfo¨rmig auf die SiNx–passivierte
Siliziumoberfla¨che aufgedruckt wurde. Anschließend wurden die Metallfinger durch die mittels
Plasma–unterstu¨tzter Gasphasenabscheidung (PECVD) hergestellte SiNx–Antireflexbeschichtung
hindurch gesintert. Hierbei ist die SiNx–Schicht kurzzeitig hohen Temperaturen zwischen 700 und
900◦C ausgesetzt. Durch Prozessoptimierung von Siebdruckmetallisierung und Oberfla¨chenpassi-
vierung wurde ein sehr guter Ru¨ckseitenwirkungsgrad von weltweit erstmals 13,4 % erreicht. Zum
Vergleich: der Ru¨ckseitenwirkungsgrad von Referenzsolarzellen mit aufgedampften Metallkontak-
ten betra¨gt gerade 15,0 %.
Die elektronische Passivierung der Siliziumoberfla¨che hat einen entscheidenden Einfluß auf den
Zellwirkungsgrad. Ein ganz wesentlicher Schwerpunkt dieser Arbeit lag deshalb in der Aufkla¨rung
der physikalischen Zusammenha¨nge zwischen Passivierqualita¨t von PECVD SiNx–Schichten auf
diffundierten Solarzellenemittern sowie p–dotierten Solarzellenru¨ckseiten und den strukturellen,
optischen sowie elektronischen Eigenschaften der untersuchten SiNx–Schichten. Die Optimierung
der Passivierqualita¨t erfolgte mittels Messungen der Ladungstra¨gerlebensdauer. Experimentell
untersucht wurden weiterhin die UV-Stabilita¨t und die thermische Stabilita¨t der Passivierqualita¨t
bei Temperungen zwischen 500 und 900◦, die Schichtzusammensetzung (u¨ber Brechungsindex und
N/Si–Verha¨ltnis), der H–Gehalt, die verschiedenen Bindungskonzentrationen (Si–H, N–H, Si–Si,
Si–N), die Massendichte und die Lichtabsorption der untersuchten SiNx–Schichten sowie die elek-
tronischen Eigenschaften der Si/SiNx–Grenzfla¨che. Die Kontaktformierung der Pasten/Silizium–
Grenzfla¨che wurde mittels Transmissionselektronenmikroskopie, Energiedispersiver Ro¨ntgenana-
lyse und Sekunda¨rionen–Massenspektrometrie untersucht.
Zwischen der Temperstabilita¨t der Oberfla¨chenpassivierung und der Schichtzusammensetzung
sowie dem Wasserstoffgehalt der SiNx–Schichten existiert ein eindeutiger Zusammenhang. In der
vorliegenden Arbeit konnte nachgewiesen werden, daß die Temperstabilita¨t der leicht Si-reichen
Schichten auf dem Auftreten der leicht exothermen Netzwerkreaktion Si–Si + N–H → Si–H +
Si–N beruht. Bei stark Si–reichen Schichten sowie bei Verla¨ngerung der Temperdauer wird die
Netzwerkreaktion u¨berlagert von der irreversiblen Reaktion Si–H + Si–H→ Si–Si + H2. Zusa¨tzlich
ließen sich aus dem Temperverhalten der SiNx–Schichten erstmals zwei Mechanismen ableiten,
die die Qualita¨t der elektronischen Oberfla¨chenpassivierung auf Silizium begrenzen.
Stichwo¨rter: Solarzelle, Siliziumnitrid-Schichten, Oberfla¨chenpassivierung, Siebdruckmetallisie-
rung
ABSTRACT
This work deals with the development of an industrial feasible bifacial, crystalline silicon solar
cell combining a high surface passivation quality with a cost–effective screen printing process for
metallisation. The process sequence is based on co–firing of screen–printed metal grids through
surface passivating plasma–enhanced chemical vapour deposited (PECVD) silicon nitride (SiNx)
films on silicon surfaces. In this case the SiNx films have to withstand a firing step, which is
typically in the range of 700 to 900◦C. Cell process optimisation yield a very promising rear
efficiency of 13.4 %. This was worldwide the highest rear efficiency at that time for bifacial Si
solar cells with screen-printed rear contacts. For comparison: reference solar cells with vacuum
evaported rear contacts just reach a rear efficiency of 15.0 %.
The surface passivation quality of the silicon surface has a strong impact on the cell efficiency,
especially for the rear efficieny of bifacial Si solar cells. For this reason a comprehensive study
were performed in order to analyse the relationship between surface passivation quality of the
investigated SiNx films on diffused solar cell emitters as well as p-type rear surfaces and their
structural, optical and electronic properties. Lifetime measurements were performed in order to
optimise the surface passivation quality. UV stability and thermal stability in the range of 500
to 900◦C of the surface passivation quality, film composition (by refractive index as well as N/Si
ratio), hydrogen content, Si–H/N–H/Si–Si and Si–N bonding concentrations, mass density and
light absorption of the SiNx films as well as the electronic properties of the Si/SiNx–interface were
investigated. The progress of the rear contact formation was evaluated by means of transmission
electron microscopy (TEM), energy-dispersive X–ray spectrometry (EDX) and secondary ion mass
spectrometry (SIMS).
As a key result clear correlations were found between the thermal stability of the surface passiva-
tion quality and the film composition and hydrogen content of the SiNx films. It was shown that
SiNx films with a refractive index of about 2.1 have a high thermally stability due to the slightly
exothermic network-reaction Si–Si + N–H → Si–H + Si–N. In the case a longer annealing time
or more Si–rich films the annealing behaviour is determined by the irreversible reaction Si–H +
Si–H→ Si–Si + H2. Furthermore two defects where identified which limit the surface passivation
quality of SiNx films depending on the N/Si ratio.
Stichwo¨rter: solar cells, silicon nitride films, surface passivation, screen printing metallisation
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Kapitel 1
Einleitung
Konventionelle Energietra¨ger aus fossilen Brennstoffen (Erdo¨l, Kohle Erdgas) und nukle-
ar spaltbaren Materialien reichen nur noch fu¨r eine begrenzte Zeit zur Energiegewinnung
aus. Zusa¨tzlich ist die Nutzung fossiler Energietra¨ger mit der Emission von Luftschad-
stoffen und des Treibhausgases Kohlendioxid verbunden. Deswegen sind sie fu¨r eine Reihe
von negativen Folgen fu¨r Klima und Umwelt (Treibhauseffekt, saurer Regen, Smog etc.)
verantwortlich. Die Kernenergie vermeidet diese Nachteile, birgt andererseits aber ungelo¨-
ste Sicherheits– und Entsorgungsprobleme. Regenerative Energien (Biomasse, Erdwa¨rme,
Photovoltaik, Wasserkraft, Windenergie) bilden deshalb die einzig nachhaltige Alternative.
Die Ursache fu¨r ihren bislang geringen Anteil an der Welt–Prima¨renergieerzeugung sind
die derzeit noch relativ hohen Gestehungskosten, die weit u¨ber den Kosten konventioneller
Energieerzeugung liegen. Im Bereich der Photovoltaik gibt es inzwischen allerdings durch-
aus wirtschaftliche Anwendungen. Und zwar zum Beispiel bei der autonomen Stromversor-
gung von Parkscheinautomaten, Beleuchtungsanlagen und Verkehrsleitsystemen. Insgesamt
wa¨re es in Deutschland im Idealfall mo¨glich, etwa 21% des Prima¨renergieverbrauchs durch
Photovoltaik zu erzeugen [KW97].
Kristallines Silizium ist derzeit in der Photovoltaik das am weitesten verbreitete Aus-
gangsmaterial mit einem Marktanteil von u¨ber 80 %. Aufgrund seiner herausragenden
Rolle in der Mikroelektronik sind seine physikalischen Eigenschaften sehr gut erforscht
und man verfu¨gt u¨ber ausgereifte Prozeßtechnologien zu seiner Herstellung und Verarbei-
tung. Der Wirkungsgrad industriell gefertigter Solarzellen ist mit 10 – 15 % allerdings
immer noch relativ niedrig. Im Unterschied hierzu werden im Labor mit aufwendigeren
Herstellungsverfahren bereits Wirkungsgrade von bis zu 24,7 % erzielt. Eines der wich-
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tigsten Forschungsziele am Institut fu¨r Solarenergieforschung Hameln/Emmerthal (ISFH)
ist daher die Entwicklung von innovativen, kostengu¨nstigen und industriell umsetzbaren
Herstellungsverfahren unter Beibehaltung eines hohen Wirkungsgrades. Die dominanten
Verlustmechanismen in allen heutigen kommerziellen kristallinen Silizium–Solarzellen sind
einerseits die Ladungstra¨gerrekombination im Volumen und an der Oberfla¨che und anderer-
seits die hohen spezifischen Kontaktwidersta¨nde am Metall–Halbleiter–U¨bergang und die
relativ breiten siebgedruckten Metallkontakte auf der Vorderseite (das Siebdruckverfahren
ist derzeit in der industriellen Massenfertigung die Standardtechnologie zur Metallisierung
von kristallinen Silizium–Solarzellen). Eine Verbesserung der Metallisierung sowie eine Ver-
minderung der Rekombinationsverluste sind deswegen unabdingbare Voraussetzungen, um
den Wirkungsgrad industriell hergestellter Silizium–Solarzellen weiter zu erho¨hen.
Ein weiterer vielversprechender Ansatz ist die Herstellung von bifazialen, d.h. beidseitig
lichtempfindlichen Solarzellen. Bei diesem Solarzellentyp wird der ganzfla¨chige Ru¨ckkon-
takt durch ein Kontaktgitter ersetzt. Auf diese Weise wird sowohl das auf die Vorderseite
als auch das auf die Ru¨ckseite treffende Licht in elektrische Energie umgewandelt. Am
ISFH wurden bereits hocheffiziente bifaziale Labor–Silizium–Solarzellen mit hochvakuum–
aufgedampften Metallkontakten hergestellt. Sie besaßen einen Vorderseiten–Wirkungsgrad
von weltweit erstmals u¨ber 20 % und einen Ru¨ckseiten–Wirkungsgrad von u¨ber 17 %
[HAH97]. Den wesentlichen Beitrag fu¨r diese sehr hohen Wirkungsgrade lieferten die am
ISFH ku¨rzlich entwickelten, mittels Plasma–unterstu¨tzter Gasphasenabscheidung (PECVD)
hergestellten amorphen, hydrogenisierten Siliziumnitrid–(a–SiNx:H)–Schichten (kurz SiNx),
die p– und n–dotiertes kristallines Silizium ausgezeichnet elektronisch passivieren.
Das Ziel der vorliegenden Arbeit bestand darin, die hochvakuumaufgedampften Metall-
kontakte durch kostengu¨nstige siebgedruckte zu ersetzen. Beim Siebdruckverfahren wird
eine metallhaltige Dickschichtpaste gitterfo¨rmig auf die bereits mit SiNx passivierte Si–
Oberfla¨che aufgedruckt. Beim anschließenden Einbrennen und Sintern bei Temperaturen
u¨ber 750◦C wird die Siebdruckmetallisierung durch die du¨nne SiNx–Schicht hindurch ge-
sintert 1. Um einen niedrigen Kontaktwiderstand zu gewa¨hrleisten, besitzen Solarzellen mit
siebgedruckten Vorderseitenkontakten einen hochdotierten Emitter. Deswegen ist die U¨ber-
schußladungstra¨gerrekombination im Emittervolumen der dominante Verlustmechanismus,
wa¨hrend die Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung des Emitters nur einen relativ geringen
Einfluß auf den Wirkungsgrad hat. Auf der Solarzellenru¨ckseite ist die Oberfla¨chenpas-
sivierung wegen des fehlenden Emitters hingegen extrem wichtig. Das Siebdrucken eines
1Dabei wandert Metall durch das SiNx. Die hierbei ablaufenden physikalischen Vorga¨nge werden im
Detail in Kapitel 3 untersucht.
3Metallgitters von bifazialen Solarzellenru¨ckseiten stellt deshalb technologisch eine große
Herausforderung dar. Bislang wurde noch nicht untersucht, welchen Einfluß ein Siebdruck-
prozeß auf die Passiviereigenschaften von SiNx–Schichten hat. Deshalb wurde im Rahmen
dieser Arbeit erstmals die Oberfla¨chenpassivierung einer Solarzellenru¨ckseite mit siebge-
druckten Kontakten optimiert. Um Schwankungen der Solarzellenparameter aufgrund der
Prozessierung der Solarzellenvorderseite auszuschließen, wurden Solarzellen mit hochvaku-
umaufgedampften Metallkontakten auf der Vorderseite und siebgedruckten Metallkontak-
ten auf der Ru¨ckseite hergestellt. Die Aufgabe bei der Entwicklung der neuen Zellstruktur
lag darin, eine Prozeßfu¨hrung zu finden, die gute elektrische Eigenschaften der gefeuer-
ten Siebdruckkontakte bei gleichzeitigem Erhalt der hervorragenden Passivierqualita¨t der
SiNx–Schicht im Zwischenfingergebiet zula¨ßt. Dieses Solarzellendesign kann direkt auch
als ru¨ckseitenpassivierte Variante einer konventionellen kristallinen Silizium–Solarzelle fu¨r
monofaziale (einseitige) Beleuchtung von der Vorderseite genutzt werden.
Der Inhalt der vorliegenden Arbeit gliedert sich wie folgt:
In Kapitel 2 werden nach einer kurzen Einfu¨hrung in die Grundlagen der Strom–Spannungs–
Charakteristik von Solarzellen die Struktur, der Herstellungsprozeß sowie die Ergebnisse
der in der vorliegenden Arbeit entwickelten Solarzellenstruktur vorgestellt. Außerdem wer-
den die den Wirkungsgrad begrenzenden Faktoren mittels LBIC–(
”
Light beam induced
current“)–Messungen bestimmt.
In Kapitel 3 werden Untersuchungen zur Formierung von siebgedruckten Metallkontakten
auf p–Si pra¨sentiert. Sie umfassen neben der Optimierung der Siebdruckmetallisierung fu¨r
bifaziale Solarzellenru¨ckseiten eine detaillierte Charakterisierung der Kontaktformierung
von verschiedenen Metallisierungspasten mit Hilfe der Transmissionselektronenmikrosko-
pie, der Energiedispersiven Ro¨ntgenanalyse und der Sekunda¨rionenmassenspektrometrie.
Kapitel 4 beschreibt die zur Charakterisierung der SiNx–Schichten verwendeten experi-
mentellen Methoden. Das Hauptziel bei der Solarzellenentwicklung ist in der vorliegenden
Arbeit die Reduktion der Rekombinationsverluste an den Solarzellenoberfla¨chen. Um das
komplexe Verhalten der elektronischen Passivierung von Siliziumoberfla¨chen mit PECVD
SiNx–Schichten optimieren und verstehen zu ko¨nnen, wird das Temper– und Passivierver-
halten der SiNx–Schichten detailliert untersucht.
In Kapitel 5 wird erstmals eine umfassende experimentelle Studie zur Niedertemperatur-
passivierung von Phosphor–diffundierten Emittern mit PECVD SiNx vorgestellt. Dabei
wird sowohl der Einfluß von den Abscheideparametern wa¨hrend der Schichtherstellung
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und einer nachfolgenden Temperung als auch der Einfluß des Emitter–Tiefenprofils und
eines Metallisierungsgitters auf die Gesamt–Rekombination im Emitter untersucht. Mes-
sungen der Oberfla¨chenrekombinationsgeschwindigkeit (ORG) zeigen, daß die Passivier-
qualita¨t der im Rahmen der vorliegenden Arbeit optimierten SiNx–Schichten durchaus mit
der derzeit effizientesten Oberfla¨chenpassivierung, thermischem SiO2, vergleichbar ist. An-
hand eines bekannten analytischen Modells wird die Passivierqualita¨t auf verschiedenen
Emitter–Tiefenprofilen direkt miteinander verglichen.
In Kapitel 6 wird erstmals die Temperstabilita¨t der SiNx–Passivierung auf p–dotiertem
Silizium (p–Si) eingehend untersucht. Es besteht eine starke Abha¨ngigkeit des Temper–
und Passivierverhaltens der ORG vom H–Gehalt und vom N/Si–Verha¨ltnis. Um das sehr
komplexe Verhalten erkla¨ren zu ko¨nnen, werden erstmals an den am ISFH hergestellten
PECVD SiNx–Schichten die strukturellen und optischen Eigenschaften der Schichten so-
wie die elektronischen Eigenschaften der Si/SiNx–Grenzfla¨che detailliert charakterisiert.
Von sa¨mtlichen SiNx–Schichten werden mittels kernphysikalischer Methoden die Si–/N–
/H– und O–Tiefenprofile und mittels Ro¨ntgenreflektometrie die Massendichte gemessen.
Außerdem werden mittels infrarot– und ramanspektroskopischen Messungen die verschie-
denen Bindungskonzentrationen (Si–Si, Si–N, Si–H und N–H), wenn mo¨glich quantitativ,
teilweise aber nur qualitativ bestimmt. Die Schlu¨sselergebnisse der vorliegenden Arbeit
sind die Aufkla¨rung der strukturellen Ursachen fu¨r die Temperstabilita¨t bestimmter SiNx–
Schichten sowie der die Passivierqualita¨t begrenzenden Eigenschaften.
Kapitel 2
Neuartige bifaziale
Silizium–Solarzellen mit
Siebdruckkontakten
Die ersten kommerziell erha¨ltlichen, vollsta¨ndig siebgedruckten bifazialen Si–Solarzellen
wurden bereits im Jahre 1986 von ISOFOTON produziert [Per97]. Der damalige Vordersei-
ten–(VS)–Wirkungsgrad betrug 12 %, der Ru¨ckseiten–(RS)–Wirkungsgrad war 5 %. Letz-
terer war relativ niedrig, weil eine Ru¨ckseitenpassivierung vo¨llig fehlte. Im Jahre 1987 wur-
de von Hezel und Ja¨ger erstmals eine bifaziale Metall–Isolator–Silizium (MIS)–kontaktierte
Inversionsschicht–Solarzelle eingefu¨hrt [JH87,HJ89], deren Ru¨ckseite mit einer oberfla¨chen-
passivierenden Niedertemperatur PECVD SiNx–Schicht beschichtet war. Diese Zellstruktur
erreichte damals im Labormaßstab mit hochvakuumaufgedampften Metallkontakten einen
VS–Wirkungsgrad von 15 % sowie einen RS–Wirkungsgrad von 13,2 % und wurde kurz dar-
auf in die Pilotfertigung u¨berfu¨hrt [JRS+92,JBHH93]. Die Kombination dieser neuen bifa-
zialen Ru¨ckseite mit einem Al–Back surface field (BSF) fu¨hrte zu VS–Wirkungsgraden von
weltweit erstmals u¨ber 20% und RS–Wirkungsgraden von u¨ber 17% [HAH97,Hu¨b98]. Ba-
sierend auf den Erfahrungen mit diesen hocheffizienten bifazialen pn–Solarzellen wurde im
Rahmen der vorliegenden Arbeit erstmals eine siebgedruckte bifaziale Solarzell–Ru¨ckseite
mit SiNx–Passivierung entwickelt. Der Erfolg dieser einfachen Zellstruktur beruht wesent-
lich auf der Entwicklung von ausreichend temperstabilen SiNx–Schichten im Rahmen der
vorliegenden Arbeit.
Parallel zu den experimentellen Untersuchungen der vorliegenden Arbeit wuchs auch bei
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anderen Forschungsgruppen das Interesse an siebgedruckten bifazialen Si–Solarzellen. Zum
Beispiel fu¨hrten Mu¨nzer et al. 1998 in der Pilotfertigung von Siemens eine siebgedruck-
te bifaziale Ru¨ckseite ein, indem sie als Ru¨ckseitenpassivierung eine du¨nne passivierende
Hochtemperatur–SiO2–Schicht und ein Bor–BSF in den vorhandenen Zellprozeß einfu¨g-
ten [MHSS98]. In der Pilotfertigung erreichte der RS–Wirkungsgrad auf einer Zellfla¨che von
10×10 cm2 einen sehr guten Wert von 9%. Gleichzeitig berichteten Rohatgi et al. [RNR98]
von einem RS–Wirkungsgrad von 11,6 % mit einer beidseitig siebgedruckten bifazialen
Si–Solarzelle im Labormaßstab auf einer Zellfla¨che von 4 cm2, bei der die siebgedruckten
Kontakte durch eine oberfla¨chenpassivierende RTO(rapid thermal oxide)/PECVD–SiNx–
Doppelschicht hindurch gesintert wurden. Das RTO ist hierbei notwendig, da die SiNx–
Schichten von Rohatgi im Gegensatz zu den in dieser Arbeit entwickelten SiNx–Schichten
nicht ausreichend thermisch stabil sind. Der ISFH–Prozeß zeichnet sich gegenu¨ber diesen
Prozessen dadurch aus, daß zur Oberfla¨chenpassivierung der Zellru¨ckseite nur ein einziger
Niedertemperaturschritt notwendig ist.
Zur Einfu¨hrung in die wichtigsten Eigenschaften von Solarzellen wird in diesem Kapitel
zuna¨chst die Strom–Spannungs–Charakteristik von idealen und realen Solarzellen erla¨u-
tert (Abschnitt 2.1). In Abschnitt 2.2 wird die Struktur der in der vorliegenden Arbeit
entwickelten bifazialen Si–Solarzelle mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt mit den charakte-
ristischen Eigenschaften vorgestellt, gefolgt von einer Darstellung des Herstellungsprozes-
ses (Abschnitt 2.3). Da die Eigenschaften der PECVD SiNx–Schichten bei der Entwick-
lung dieses Solarzellentyps eine besondere Rolle spielen, wird auf die Herstellung sowie die
wichtigsten Eigenschaften dieser Schichten in Abschnitt 2.3.2 ausfu¨hrlich eingegangen. In
Abschnitt 2.4 werden die in der vorliegenden Arbeit erzielten Zellergebnisse sowie eine Cha-
rakterisierung der hergestellten bifazialen Si–Solarzellen mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt
vorgestellt.
2.1 Grundlagen: Strom–Spannungs–Charakteristik von
Solarzellen
Fu¨r eine Beschreibung des Aufbaus und der physikalischen Grundlagen der Funktionsweise
kristalliner Si–Solarzellen sei verwiesen auf die das Thema umfassend behandelnden Lehr-
bu¨cher [GKV94,Gre86,Gre95,Mo¨l93] sowie die Dissertationen [Abe91,Glu95,Ste95,Met00,
Hu¨b98] mit zum Teil speziellerem Inhalt. An dieser Stelle werden nur die diejenigen Glei-
chungen und Zusammenha¨nge der elektrischen Eigenschaften von Solarzellen vorgestellt,
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die spa¨ter bei der Charakterisierung von Teststrukturen oder Solarzellen beno¨tigt werden.
Die Strom–Spannungs–Charakteristik von Solarzellen kann mit den sogenannten Shock-
ley–Gleichungen (d.h. der Poisson–Gleichung, den Stromdichtegleichungen und den Kon-
tinuita¨tsgleichungen) berechnet werden [Gre86]. Dies ist ein System von fu¨nf gekoppelten
nichtlinearen Differentialgleichungen, fu¨r das sich im allgemeinen Fall keine geschlossene
analytische Lo¨sung angeben la¨ßt. Mit numerischen Methoden kann es allerdings belie-
big genau gelo¨st werden. Unter einigen vereinfachenden Annahmen findet man fu¨r die
Shockley–Gleichungen auch eine analytische Na¨herungslo¨sung, die sogenannte ideale Di-
odengleichung, die die Strom–Spannungs–Charakteristik einer unbeleuchteten idealen Di-
ode beschreibt [Sho49]:
J(U) = J0(e
(qU/kT ) − 1). (2.1)
Ideal bedeutet, daß weder parasita¨re Serien– und Parallelwidersta¨nde noch der Einfluß der
Raumladungszone beru¨cksichtigt werden. Die Sa¨ttigungsstromdichte J0 wird verursacht
durch die thermische Generation von Minorita¨tsladungstra¨gern und beschreibt damit na-
tu¨rlich auch den umgekehrten Vorgang, die U¨berschußladungstra¨gerrekombination. J0 setzt
sich additiv aus den beiden Anteilen von Emitter und Basis zusammen:
J0 = J0b + J0e. (2.2)
Der Sa¨ttigungsstrom in der Basis wird von der Diffusionsla¨nge der Minorita¨tsladungstra¨ger
Lb in der Basis, der Dicke d der Basis und der Oberfla¨chenrekombinationsgeschwindigkeit
ORG Sb an der Ru¨ckseite der Solarzelle bestimmt. Umgekehrt wird J0e von der Diffusions-
la¨nge Le im Emitter und der ORG Se an der Emitteroberfla¨che beeinflußt.
Der Sa¨ttigungsstrom in der Basis kann analytisch berechnet werden. Fu¨r eine p–dotierte
Basis mit ra¨umlich homogener Dotierung NA, konstanter Diffusionsla¨nge Lb und endlicher
Dicke gilt in Niedriginjektion fu¨r J0b folgender Ausdruck [FB83]:
J0b =
qni
2
NA
Db
Lb
GF (2.3)
GF =
cosh d/Lb + (S∞/Sb) sinh d/Lb
(S∞/Sb) cosh d/Lb + sinh d/Lb
. (2.4)
Hierbei ist Db die Diffusionskonstante der Minorita¨tsladungstra¨ger (Elektronen) und GF
ein Geometriefaktor, der bei endlicher Dicke den Einfluß der begrenzenden Oberfla¨che be-
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ru¨cksichtigt. Zur Vereinfachung der Gleichung 2.3 werden Diffusionskonstante und –la¨nge
zu einem Ausdruck zusammengefaßt: S∞ = Db/Lb. Gleichung 2.3 wird in Kapitel 5.2.7
beno¨tigt zur Abscha¨tzung von J0b beim Vergleich der gemessenen J0e–Werten an Lebens-
dauerproben mit Ergebnissen an Solarzellen.
Eine exakte analytische Berechnung der Sa¨ttigungsstromdichte im Emitter ist aufgrund
des inhomogenen Diffusionsprofils nicht mo¨glich. Es mu¨ssen entweder analytische Na¨he-
rungslo¨sungen [PNL86,Abe91] oder exakte numerische Lo¨sungsverfahren mit der Methode
der Finiten Elemente (z.B. PC–1D, DESSIS) unter Beru¨cksichtigung von Hochdotierungs-
effekten angewendet werden (siehe Kapitel 5).
Zur Beschreibung der Strom–Spannungs–Charakteristik einer realen Diode mit einem
2–Dioden–Modell mu¨ssen außerdem beru¨cksichtigt werden:
• der Serienwiderstand Rs (dieser wird verursacht durch den Ohmschen Widerstand
des Halbleitermaterials, dem Kontaktwiderstand zwischen Halbleiter und Metallkon-
takten sowie den Ohmschen Widersta¨nden in den Metallkontakten),
• der Parallelwiderstand Rp (dieser ist bedingt durch lokale Sto¨rungen des pn–
U¨bergangs sowie Kurzschlu¨ssen am Rand der Solarzelle) und
• die Idealita¨tsfaktoren n1, n2 (diese beru¨cksichtigen z.B. die Rekombination in der
Raumladungszone).
Unter Beleuchtung wird eine zusa¨tzliche Stromdichte JL generiert, die in Sperrichtung
der Diode fließt. Damit erha¨lt man insgesamt folgende Gleichung zur Beschreibung einer
beleuchteten realen Diode:
J(U) = J01(exp
( U − JRs
n1UT
)− 1) + J02(exp( U − JRs
n2UT
)− 1) + U − JRs
Rp
− JL. (2.5)
Abbildung 2.1 zeigt die mit dieser Gleichung berechnete Hell– und Dunkelkennlinie einer
Solarzelle. Aus der Hellkennlinie lassen sich die Kennwerte der Solarzellen ablesen:
• Die Kurzschlußstromdichte (engl. short–circuit current density) Jsc fließt im a¨u-
ßeren Stromkreis, wenn die Metallkontakte der Solarzelle kurzgeschlossen sind. Bei
der idealen Solarzelle gilt Jsc = −JL.
• Die Leerlaufspannung (engl. open–circuit voltage) Uoc ist die Spannung, die an
der Zelle anliegt, wenn im a¨ußeren Stromkreis kein Verbraucher angeschlossen ist.
Aus Gleichung 2.1 folgt fu¨r die ideale Solarzelle: Uoc = UT × ln((JL/J0) + 1), mit
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Abbildung 2.1: Berechnete Hell– und Dunkelkennlinie einer Solarzelle
UT = kT/q. Das vereinfacht sich unter den Voraussetzungen JL  J0 und JL =
−Jsc [Gre86] zu:
Uoc =
kT
q
ln
Jsc
J0
. (2.6)
• DerOptimale Arbeitspunkt (engl. maximum power point) MPP kennzeichnet den
Arbeitspunkt, bei dem die abgegebene elektrische Leistung (P = J×U) der Solarzelle
maximal wird.
• Der Fu¨llfaktor FF ist definiert als
FF ≡ JMPP × UMPP
Joc × Uoc . (2.7)
Bei guten Si–Solarzellen liegt der FF bei etwa 80%.
• Der Wirkungsgrad η ist der wichtigste Kennwert einer Solarzelle. Er ist definiert
als
η =
JscUocFF
PL
. (2.8)
Er wird unter Standard–Testbedingungen bei senkrechter Beleuchtung mit einer ein-
gestrahlten Lichtleistung von 100 mW/cm2 bei 25◦C gemessen.
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2.2 Aufbau der bifazialen Si–Solarzelle und charakte-
ristische Merkmale
Abbildung 2.2 zeigt eine schematische Darstellung der in der vorliegenden Arbeit entwickel-
ten bifazialen kristallinen Si–Solarzellen mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt. Es wurde eine
hochwertige Solarzellvorderseite verwendet, um sa¨mtliche A¨nderungen der Solarzellenpara-
meter auf die Variationen in der Prozessierung der siebgedruckten bifazialen Zellru¨ckseite
zuru¨ckfu¨hren zu ko¨nnen. Die charakteristischen Merkmale dieser Solarzellenstruktur sind:
• Niedertemperatur–Oberfla¨chenpassivierung mittels PECVD–SiNx–Schichten auf der
Solarzellvorder– und –ru¨ckseite. Sie dienen gleichzeitig als wirksame Antireflexschich-
ten.
• Innovatives Ru¨ckseitendesign mit einem siebgedruckten Metallgitter, welches durch
das SiNx hindurchgesintert wird.
• Qualitativ hochwertiges Vorderseitendesign mit aufgedampften Metallkontakten und
einem flach diffundierten Emitter mit hoher Blauempfindlichkeit.
Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der in der vorliegenden Arbeit ent-
wickelten bifazialen kristallinen Si–Solarzelle.
Um die Vorteile der beidseitigen Lichtausnutzung voll zur Geltung zu bringen, ist neben ei-
nem hohen VS–Wirkungsgrad auch ein hoher RS–Wirkungsgrad notwendig. Abbildung 2.3
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zeigt den mit dem eindimensionalen Bauelementesimulationsprogramm PC–1D [Bas90] be-
rechneten Wirkungsgrad als Funktion der ORG an der Solarzellru¨ckseite (links) sowie der
Volumenlebensdauer τb (rechts).
Abbildung 2.3: Berechneter VS– und RS–Wirkungsgrad einer bifazialen Si–
Solarzelle in Abha¨ngigkeit von der ORG der Solarzellru¨ckseite (links) bzw. der
Volumenlebensdauer (rechts). Die angenommen Parameter der Zelle beschrei-
ben eine typische hocheffiziente bifaziale Si–Solarzelle.
Der Abbildung kann man entnehmen, daß der VS–Wirkungsgrad nur geringfu¨gig von der
Passivierung der Solarzellru¨ckseite abha¨ngt. Der RS–Wirkungsgrad zeigt hingegen eine
starke Abha¨ngigkeit von der Passivierung der Solarzellru¨ckseite. Diese Simulationen ma-
chen deutlich, daß eine gute Passivierung der Solarzellru¨ckseite (Sb < 100 cm/s) und
eine hohe Volumenlebensdauer (τeff > 100 µs) essentielle Voraussetzungen fu¨r hohe RS–
Wirkungsgrade sind.
Die bifaziale oder ru¨ckseitenpassivierte Solarzellen–Struktur eignet sich besonders fu¨r die
Verwendung von du¨nnen Si–Wafern. Abbildung 2.4 zeigt den Zusammenhang zwischen
Wirkungsgrad und Waferdicke. Demnach ist fu¨r diese Solarzellenstruktur bei einer Volu-
menlebensdauer von u¨ber 100 µs und einer guten Oberfla¨chenpassivierung (Se < 1000 cm/s,
Sb < 100 cm/s) eine Waferdicke von ca. 200 µm optimal.
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Abbildung 2.4: Berechneter VS– und RS–Wirkungsgrad einer bifazialen Si–
Solarzelle in Abha¨ngigkeit von der Waferdicke fu¨r verschiedene ORGs an der
Solarzellru¨ckseite (links) bzw. fu¨r verschiedene Volumenlebensdauern (rechts).
Aus Abbildung 2.4 geht ebenfalls hervor, daß der VS-Wirkungsgrad einer Solarzelle mit
einer passivierten Ru¨ckseite gegenu¨ber einer vollsta¨ndig metallisierten Solarzellru¨ckseite
deutlich gesteigert werden kann, und zwar umso sta¨rker, je du¨nner die Zelle ist.
Siebdruckkontakte haben grundsa¨tzlich schlechtere elektrische Eigenschaften aufgrund der
ho¨heren Kontakt– und Fingerwidersta¨nde als im Hochvakuum aufgedampfte Metallkon-
takte. Aus diesem Grund besitzen Solarzellen mit Siebdruckkontakten generell ho¨here
Serienwidersta¨nde. Abbildung 2.5 zeigt, daß sowohl Vorderseiten– als auch Ru¨ckseiten–
Wirkungsgrad mit dem Serienwiderstand stark abfallen. Deshalb wurde in der vorliegenden
Arbeit großen Wert auf die Optimierung der elektrischen Eigenschaften der Siebdruckme-
tallisierung gelegt (siehe Kapitel 3).
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Abbildung 2.5: Mit PC-1D berechneter VS– und RS–Wirkungsgrad einer bifa-
zialen Si–Solarzelle als Funktion des Serienwiderstandes.
2.3 Herstellungsprozeß fu¨r bifaziale Si–Solarzellen
2.3.1 Zellherstellung
Es wurden bifaziale Si–Solarzellen mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt in der Laborgro¨ße
2× 2 cm2 hergestellt. Als Ausgangsmaterial dienten (100)–orientierte glanzgea¨tzte Float–
Zone (FZ) Si–Wafer mit einer Dicke von 200−300 µm. Alle Wafer waren p–dotiert mit einer
Bor–Konzentration von ca. 1× 1016 cm−3. Dies entspricht einem spezifischen Widerstand
von 1,5 Ωcm. Abbildung 2.6 zeigt das Flußdiagramm der einzelnen Prozeßschritte. Diese
werden im folgenden kurz vorgestellt.
Die Si–Wafer wurden zuna¨chst durch kristallrichtungsabha¨ngiges (anisotropes) A¨tzen beid-
seitig naßchemisch texturiert. In der vorliegenden Arbeit wurde zur Herstellung von zufa¨llig
angeordneten Pyramiden die in [Gra97] beschriebene Textur–Lo¨sung verwendet. Sie besteht
aus DI–Wasser + 1,5% KOH + 5,0% Isopropanol und wird auf eine Temperatur von 70◦C
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Abbildung 2.6: Prozeßschritte zur Herstellung von bifazialen Si–Solarzellen mit
siebgedrucktem Ru¨ckkontakt.
erhitzt. Dieses Verfahren resultiert in sehr homogen verteilten, relativ kleinen Pyramiden
mit einer Basiskantenla¨nge von ca. 1 − 3 µm. Anschließend erfolgte eine naßchemische
Reinigung mit einem modifizierten Rezept der weitverbreiteten RCA–Reinigung [Ker90].
Um die Solarzellenru¨ckseite bei der spa¨ter folgenden Phosphordiffusion zu schu¨tzen, wurde
beidseitig thermisches SiO2 gewachsen. Zur Festlegung der aktiven Zellfla¨che wurde die-
ses Oxid auf der Solarzellvorderseite wieder lokal entfernt. Nach einer kurzen Reinigung
in kochender Salpetersa¨ure (HNO3, 69%) mit anschließendem HF–Dip (2%ig) wurde die
Solarzellvorderseite Phosphor–diffundiert (siehe auch Kapitel 5.2.1). Das resultierende Tie-
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fenprofil des n+–dotierten Emitters ist in Abbildung 5.4 in Kapitel 5.2.1 dargestellt. Der
Schichtwiderstand betra¨gt 100 Ω/sq.
Nach dem Entfernen der Oxid–Schicht auf der Solarzellru¨ckseite und erneuter naßchemi-
scher Reinigung wurde zuna¨chst die Ru¨ckseite mit einer oberfla¨chenpassivierenden SiNx–
Antireflexschicht versehen. Anschließend wurde die Siebdruck–Metallisierung in Form eines
Kontaktgitters auf die SiNx–Schicht gedruckt und bei Temperaturen u¨ber 800
◦C hindurch-
gesintert (Details zur Siebdruckmetallisierung werden in Kapitel 3 erla¨utert). Danach wur-
de die wa¨hrend der POCl3–Belegung auf der Solarzellvorderseite entstehende Phosphor–
Silikat–Glasschicht (P2O5, im folgenden kurz Phosphorglas genannt) entfernt. Das Phos-
phorglas schu¨tzte die Solarzellvorderseite wa¨hrend des Siebdruck– und Feuerprozesses ge-
gen die Eindiffusion von Verunreinigungen aus der Metallisierungspaste. Zur Herstellung
der Vorderseitenmetallisierung wurde im Hochvakuum ein Schichtsystem bestehend aus
50 nm Ti, 50 nm Pd und 10 µm Ag durch Schattenmasken aufgedampft [GKV94]. Bei der
abschließenden SiNx–Beschichtung zur Passivierung der Vorderseite wurde gleichzeitig der
VS–Kontakt getempert.
2.3.2 Niedertemperatur PECVD SiNx
Die thermische Oxidation ist derzeit die Standardmethode zur Passivierung der Si–Ober-
fla¨che. Die dabei entstehende Si/SiO2–Grenzfla¨che ist das bisher am besten charakterisierte
Halbleiter/Isolator–Grenzfla¨chensystem. Neben dem fu¨r Antireflexbeschichtungen relativ
niedrigen Brechungsindex von 1,46 bei einer Wellenla¨nge von 632,8 nm1 sind die fu¨r die
Oxidation notwendigen hohen Prozeßtemperaturen im Bereich 800 – 1200 ◦C fu¨r viele
Anwendungsfa¨lle von Nachteil. Eine der vielversprechendsten Alternativen stellt die Nie-
dertemperaturpassivierung mit PECVD SiNx–Schichten dar. Hierbei handelt es sich um
amorphe Siliziumnitridschichten mit einem hohen Wasserstoffgehalt von bis zu 40 %. Die
PECVD SiNx–Schichten zeichnen sich gegenu¨ber der thermischen Oxidation durch folgende
Vorteile aus:
• Hochtemperaturprozesse ko¨nnen bei vorhandenen Verunreinigungen in den O¨fen die
Ladungstra¨gerlebensdauer drastisch reduzieren. In sauerstoffreichem Czochralski–
(Cz) und multikristallinem Si kann es zusa¨tzlich zur Bildung von Sauerstoffpra¨zipita-
ten kommen, die ebenfalls die U¨berschußladungstra¨gerlebensdauer verschlechtern. Da
1Zur Vereinfachung wird der Brechungsindex bei einer Wellenla¨nge von 632,8 nm in der vorliegenden
Arbeit mit n633 abgeku¨rzt.
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im Gegensatz zur Oxidation die Herstellung der PECVD SiNx–Schichten bei deutlich
niedrigeren Temperaturen (≤ 400◦C statt 1050◦C) erfolgt, ko¨nnen die Reinheitsan-
forderungen an die Probenkammer und die Prozeßgase deutlich reduziert werden.
• Da hochvakuumaufgedampfteMetallkontakte hohe Temperaturen (> 500◦C) nicht
u¨berstehen, muß die SiO2–Schicht mittels Photolithographie und chemischem A¨t-
zen, mechanisch mit einer Sa¨ge oder mit Hilfe eines Lasers partiell geo¨ffnet werden.
Die Niedertemperaturbeschichtung hingegen erlaubt bei der Herstellung der Metall-
kontakte eine sehr hohe Flexibilita¨t, denn es besteht sowohl die Mo¨glichkeit, SiNx–
Schichten auf ein bereits existierendes aufgedampftes Metallgitter aufzubringen, als
auch siebgedruckte Kontakte durch eine bereits vorhandene SiNx–Schicht hindurch
zu sintern.
• Das Emitter–Tiefenprofil wird durch einen Niedertemperatur–Prozeß nicht vera¨n-
dert. Damit kann im Gegensatz zu SiO2–passivierten Emittern die Optimierung von
Tiefenprofil und Oberfla¨chenpassivierung getrennt erfolgen.
• SiO2 hat einen festen Brechungsindex n{633 von 1,46, wohingegen n{633 von SiNx
zwischen 1,9 und > 3,5 variiert werden kann. Das ermo¨glicht die Herstellung von
wirksamen Ein– und Mehrfach–Antireflexschichten auf die gekapselten und nicht ein-
gekapselten Solarzellen.
SiNx–Schichten werden bereits seit einigen Jahrzehnten in der Mikroelektronik verwendet.
Dort werden die Isolatoreigenschaften (z.B. in Du¨nnschichttransistoren) und ihre Fa¨higkeit,
elektrische Ladungen zu speichern (z.B. in MNOS [engl. Metal/Nitride/Oxide/Semiconduc-
tor]–Speicherbauelementen), ausgenutzt. Auch in der kristallinen Si–Solarzellentechnologie
werden SiNx–Schichten bereits seit den 80er Jahren erfolgreich eingesetzt, und zwar (i) bei
der Herstellung von MIS–(engl. metal/isolator/semiconductor)–Inversionsschicht Solarzel-
len [HS81], (ii) als Wasserstoffquelle zur Si–Volumenpassivierung [HSSP83] oder (iii) als
oberfla¨chenpassivierende Antireflexschicht [HJ89]. Die fu¨r viele Solarzellenanwendungen
notwendige hohe Passivierqualita¨t wird von den PECVD–SiNx–Schichten allerdings erst
seit kurzem durch Weiterentwicklungen am ISFH erreicht [LSAH96,Lau01,AH97,Mos96,
Hu¨b98,Mey01].
In der Mikroelektronik und Photovoltaik mu¨ssen die SiNx–Schichten jeweils auf unter-
schiedliche Eigenschaften hin optimiert werden. In der Mikroelektronik sind ein hoher spe-
zifischer Widerstand, eine hohe Durchbruchfeldsta¨rke, sowie eine niedrige feste Isolator–
Ladungsdichte Qf und eine niedrige Grenzfla¨chenzustandsdichte Dit wichtig. Die Eigen-
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schaften der SiNx–Schichten werden deshalb hauptsa¨chlich durch Strom–Spannungs– oder
Kapazita¨ts–Spannungs–Messungen optimiert. Bei der photovoltaischen Anwendung hin-
gegen ist eine niedrige ORG an der Si/SiNx–Grenzfla¨che ausschlaggebend. Diese sollte
außerdem stabil sein gegenu¨ber dem UV–Anteil des terrestrischen Sonnenlichts um eine
Degradation der Solarzellen zu vermeiden. Dabei hat sich gezeigt, daß, im Gegensatz zur
Anwendung in der Mikroelektronik, relativ leitfa¨hige Schichten optimal sind [AH97].
Herstellungsverfahren
Es ist mo¨glich, sto¨chiometrische Si3N4–Schichten durch direktes Nitrieren von Si [BVG
+88],
durch Ionenimplantation von N in Si [HL82] oder durch Sputtern von Si in einer N–
Atmospha¨re [RDM+94] abzuscheiden. Diese Methoden sind allerdings entweder begrenzt
auf die Herstellung sehr du¨nner (< 10 nm) Schichten oder sie erzeugen eine stark gescha¨-
digte Si/SiNx–Grenzfla¨che. Deshalb hat sich in der Mikroelektronik die chemische Gas-
phasenabscheidung (engl. chemical vapour deposition, CVD) als Standardverfahren zur
Herstellung du¨nner Schichten etabliert. Es existieren im wesentlichen drei unterschiedliche
CVD–Verfahren [Sze85,Sch81]: (i) Das Normaldruckverfahren (engl. atmospheric pressure
CVD, APCVD), (ii) das Niederdruckverfahren (engl. low pressure CVD, LPCVD) und (iii)
die Plasma–unterstu¨tzte Gasphasenabscheidung (engl. plasma–enhanced CVD, PECVD).
Beim APCVD–Verfahren reagieren die Reaktionsgase Silan (SiH4) und Ammoniak (NH3)
auf einem auf 700 – 1000◦C geheizten Substrat zu sto¨chiometrischem und wasserstoffarmen,
amorphen SiNx. Das LPCVD–Verfahren verwendet Dichlorsilan statt Silan und beno¨tigt
ebenfalls relativ hohe Reaktionstemperaturen von 700 – 800◦C. Es weist neben verfahrens-
technischen Vorteilen (z.B. geringerer Gasbedarf aufgrund des reduzierten Druckes von
0,01 – 1 Torr) im Vergleich zum APCVD–Material eine verbesserte Schichtqualita¨t auf
und verdra¨ngte aus diesem Grund Mitte der siebziger Jahre in vielen Bereichen die schon
in den vierziger Jahren entwickelte APCVD.
Bei dem plasmaunterstu¨tzten Verfahren wird die fu¨r eine CVD–Reaktion beno¨tigte Energie
nicht allein durch thermische Aktivierung aufgebracht, sondern es werden in einem Plas-
ma aus gasfo¨rmigen Reaktanten durch Elektronenstoß chemisch aktive Teilchen (Radika-
le, Ionen) erzeugt, die die gewu¨nschte Abscheidung bei deutlich geringeren Temperaturen
(< 500◦C) ermo¨glichen. SiNx wird hierbei u¨blicherweise aus den Gasen NH3 oder/und N2
als N–liefernde Reaktanten sowie SiH4 als Si–liefernder Reaktant bei Temperaturen zwi-
schen 250 und 500◦C abgeschieden. Das N/Si–Verha¨ltnis der Schichten variiert in einem
weiten Bereich. Anders als die thermische CVD liefert das Plasmaverfahren auch nichtsto¨-
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chiometrisches SiNx mit einem Wasserstoffanteil von bis zu 40%.
Bei den u¨blichen PECVD–Verfahren wird durch induktive oder kapazitive Einkopplung
eines elektrischen Hochfrequenzfeldes in den Gasraum bei Dru¨cken von 0,01 – 1 Torr eine
Glimmentladung gezu¨ndet. Am weitesten verbreitet ist der in Abb. 2.7 dargestellte Paral-
lelplattenreaktor, in dem die Glimmentladung durch Anlegen einer Hochfrequenzspannung
zwischen zwei Elektroden erzeugt wird. Die Frequenz kann zwischen 50 kHz und 30 MHz
liegen. Meist werden entweder relativ niedrige Frequenzen im Bereich 10 – 500 kHz oder
eine hohe Frequenz von 13,56 MHz benutzt, um eine Sto¨rung von Radio und Fernsehen zu
vermeiden. Vor den Elektroden bilden sich Raumladungszonen aus, die sogenannte Dun-
kelra¨ume, die das gegenu¨ber dem Erdpotential leicht positiv geladene Plasma von den
Elektroden trennen. Ionen, die im Plasma aus den Reaktionsgasen durch Elektronenstoß
erzeugt werden, werden beim Durchlaufen der Raumladungszone beschleunigt (Ionenbom-
bardement). Die ebenfalls im Plasma generierten Neutralteilchen erreichen die Probe durch
thermische Diffusionsbewegung.
Abbildung 2.7: Schematische Darstellung eines Parallelplatten–PECVD–
Reaktors zur Abscheidung von SiNx–Schichten.
Erste Versuche zur plasmaunterstu¨tzten CVD–Abscheidung von du¨nnen Schichten datieren
auf Anfang der sechziger Jahre [ALSJ63]. Die kommerzielle Einfu¨hrung der Parallelplatten–
PECVD in der Mikroelektronik vollzog sich ab Mitte der siebziger Jahre. PECVD–SiNx
findet vor allem fu¨r die abschließende Passivierung integrierter Schaltungen Anwendung,
bei der Temperaturen von 400◦C nicht u¨berschritten werden du¨rfen und fu¨r die sich die
SiNx–Beschichtung wegen ihrer Undurchla¨ssigkeit fu¨r Feuchtigkeit und Alkaliionen [Sze85]
und ihrer mechanischen Festigkeit sowie aufgrund ihrer gleichma¨ßigen Bedeckung auch
senkrechter Flanken [MN84] gut eignet. Gro¨ßter Nachteil der Parallelplatten–PECVD ist
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der direkte Kontakt der Probe mit dem Plasma. Neben Ionen mit kinetischen Energien
von 10 – 20 eV treffen Elektronen und Photonen auf die Probe. Dieser Beschuß kann zur
Scha¨digung der Isolator–Halbleiter–Grenzfla¨che fu¨hren.
Der Wunsch nach Vermeidung des Probenbombardements bei der Parallelplatten–PECVD
[Mei82] sowie nach gesteigerter Kontrolle u¨ber die Reaktionswege bei der Abscheidung
durch Beschra¨nkung der Plasmaanregung auf ein Reaktionsgas [RML+85] fu¨hrten ab Ende
der siebziger Jahre zur Entwicklung von Verfahren mit ra¨umlicher Trennung von Plasmaer-
zeugung und Abscheidungsort. Das Schema der Remote–PECVD (im Gegensatz zur
”
direct
PECVD“ im Parallelplattenreaktor auch
”
indirect PECVD“ oder
”
downstream PECVD“
genannt) ist in Abb. 2.8 zu sehen.
Abbildung 2.8: Schematische Darstellung eines Remote–PECVD–Reaktors zur
Abscheidung von SiNx–Schichten.
In der Plasmaquelle werden aus dem N–haltigen Reaktionsgas NH3 und/oder N2 chemisch
aktive Radikale und Ionen erzeugt. Die Quelle besteht aus einem Quarzrohr mit wenigen
Zentimetern Durchmesser, das durch einen auf 2,45 GHz abgestimmten Mikrowellenreso-
nator fu¨hrt [SBG77,LJK+91,Ram95]. Zwischen dem Ausgang der Plasmaquelle und dem
Probenhalter wird der Si–liefernde Reaktant SiH4, der zum Erreichen hinreichend kleiner
Nettogasflußraten und aus Sicherheitsgru¨nden mit N2 (in der Mikroelektronik meist mit He
oder Ar) verdu¨nnt ist, in den Reaktor eingeleitet. Da das Silan unangeregt in den Reaktor
stro¨mt, ist die Plasmachemie eine vo¨llig andere als bei der Parallelplatten–PECVD.
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Abscheidung von PECVD SiNx
Fu¨r die SiNx–Beschichtung standen zwei kommerzielle PECVD–Reaktoren der Firma Ox-
ford Plasma Technology zur Verfu¨gung. Diese ermo¨glichen Beschichtungen nach (i) dem
Remote PECVD–Verfahren sowie nach dem (ii) Parallelplatten–PECVD–Verfahren bei
niedrigen Frequenzen (10 – 500 kHz, engl. low frequency, LF) als auch (iii) bei Hochfrequenz
(13,56 MHz, engl. high frequency, HF). SiNx–Schichten werden im folgenden als Remote–
SiNx bezeichnet, wenn sie die nach dem Remote PECVD–Verfahren abgeschieden wur-
den. Entsprechend werden SiNx–Schichten die nach den beiden Parallelplatten–PECVD–
Verfahren abgeschieden wurden, im weiteren mit LF–SiNx bzw. HF–SiNx bezeichnet. Um
den Probendurchsatz bei den Beschichtungen hoch zu halten, wurde der Probenteller auch
wa¨hrend des Be–/Entladens sowie des Be–/Entlu¨ftens kontinuierlich geheizt (wa¨hrend des
Belu¨ftens geht die Temperatur um ca. 40 – 80◦C nach oben). Um die Si–Oberfla¨che effek-
tiv passivieren zu ko¨nnen, mu¨ssen die SiNx–Schichten mindestens eine Dicke von 25 nm
haben. Aufgrund ihrer hervorragenden Passiviereigenschaften sowie technologischer Vor-
teile der Abscheidemethode [Lau01,Abe99] wurden die meisten im Rahmen dieser Arbeit
auf p–Si abgeschiedenen SiNx–Schichten (siehe Kapitel 6) bei 400
◦C nach dem Remote
PECVD–Verfahren hergestellt. Fu¨r eine ausfu¨hrlichere Beschreibung der in dieser Arbeit
verwendeten Apparaturen und Beschichtungsprozesse sei verwiesen auf die Dissertation
von Thomas Lauinger [Lau01].
Design of Experiments (DOE)
Aufgrund der Komplexita¨t der wa¨hrend der Beschichtung stattfindenden Plasmaprozesse
ist eine Modellierung derselben nicht mo¨glich. Die optimalen Abscheideparameter mu¨ssen
deswegen experimentell gefunden werden. In der vorliegenden Arbeit wurden statistische
Methoden zur Versuchsplanung eingesetzt, die im allgemeinen unter dem Begriff
”
Design of
Experiments“ (DOE) zusammengefaßt werden [BHH78,KC87]. Das Ziel dieser Methoden ist
die empirische Bestimmung der Abha¨ngigkeit einer oder mehrerer Response–Variablen von
einem Satz von experimentellen Parametern, den Faktoren. Anders gesagt, dieses Verfahren
dient zur Ermittlung derjenigen Werte dieser Faktoren, die den besten Wert des Response
liefern. Unter der Anzahl der mo¨glichen Faktoren ist eine Auswahl zu treffen, so daß einer-
seits alle wichtigen Einflußgro¨ßen Eingang finden, andererseits die Anzahl der Parameter im
experimentell handhabbaren Rahmen bleibt. Mit Hilfe dieser statistischen Methoden sowie
durch geschickte Planung von Vorexperimenten zur Auswahl der geeigneten Faktoren ist es
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mo¨glich, den experimentellen Aufwand zur Optimierung der PECVD–Abscheideparameter
relativ klein zu halten.
Als Response–Variablen wurden in dieser Arbeit die effektive Ladungstra¨gerlebensdauer τeff
bzw. die Emittersa¨ttigungsstromdichte J0e (siehe auch Abschnitt 4.1) betrachtet. Die ein-
zustellenden Abscheideparameter sind Abscheidetemperatur, Druck, Plasmaleistung, und
die Gasflu¨sse von Silan und Ammoniak. Zur Erstellung und Auswertung der Variationsex-
perimente (engl. Central Composite Experiments, CCE) wurde die kommerzielle Software
Minitab eingesetzt [Min95]. Sogenannte
”
Main Effects Plots“ wurden genutzt, um schnell
den Einfluß der Variation eines individuellen Abscheideparameters auf die Oberfla¨chen-
passivierung einscha¨tzen zu ko¨nnen. Fru¨here Experimente haben bereits gezeigt, daß die
Abscheidetemperatur einen sehr starken Einfluß auf die Schichtqualita¨t hat [HJ89], da sie
die laterale Mobilita¨t von auf der Oberfla¨che auftreffenden Moleku¨len und Atomen beein-
flußt. Weil die Abscheidetemperatur unabha¨ngig von den u¨brigen Abscheideparametern
variierbar ist [Mos96,Lau01], konnte sie separat optimiert werden. Dadurch ließen sich die
Parametersa¨tze der Central Composite Experimente wesentlich reduzieren (von 43 Para-
metersa¨tzen fu¨r 5 Dimensionen auf 25 fu¨r 4 Dimensionen).
Eigenschaften der SiNx–Oberfla¨chenpassivierung auf p–Si
Zur Optimierung der Oberfla¨chenpassivierung von PECVD SiNx–Schichten auf p–Si wur-
de bereits von Lauinger am ISFH eine umfassende Parameterstudie durchgefu¨hrt [Lau01,
LAH97,LMAH98]. Da die Untersuchung des Temperverhaltens der SiNx–Schichten in der
vorliegenden Arbeit auf dieser Studie aufbaut, werden im folgenden die wichtigsten Ergeb-
nisse noch einmal kurz zusammengefaßt:
Abbildung 2.9 links zeigt die Abha¨ngigkeit der gemessenen effektiven Ladungstra¨gerle-
bensdauer der verschiedenen SiNx–Schichten von der Abscheidetemperatur. Die optimale
Abscheidetemperatur liegt fu¨r alle drei PECVD–Verfahren im Bereich 350 – 450◦C. Es
wurde außerdem der Einfluß der restlichen Abscheideparameter (Gasflu¨sse, Gaszusammen-
setzung, Druck und eingekoppelte Leistung) untersucht. Das wichtigste Resultat ist, daß
fu¨r HF– und Remote–SiNx–Schichten τeff mit zunehmendem Brechungsindex ansteigt und
ab n633 ≈ 2, 3 bei einem ausgezeichneten τeff–Wert von ∼ 1000 µs in die Sa¨ttigung geht
(siehe Abbildung 2.9 rechts).
Unabha¨ngig vom Brechungsindex liefern LF–SiNx–Schichten unmittelbar nach der Abschei-
dung relativ schlechte τeff–Werte im Bereich 30−110 µs. Ein weiterer Unterschied zwischen
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Abbildung 2.9: Gemessene effektive U¨berschußladungstra¨gerlebensdauer τeff
von SiNx–passivierten 1,5–Ωcm p–Si–Wafern als Funktion der Abscheidetem-
peratur fu¨r SiNx–Schichten mit festem n633 = 2,3 (links) und als Funktion
von n633 (rechts) [LAH97]. Die mit LF–SiNx beschichteten Proben wurden zur
Verbesserung der Oberfla¨chenpassivierung fu¨r 15 min bei 500◦C in Formiergas
getempert.
LF–SiNx auf der einen Seite sowie HF– und Remote–SiNx auf der anderen Seite besteht
bezu¨glich des Temperverhaltens der Passivierqualita¨t. Im Gegensatz zu HF– und Remote–
SiNx–passivierten Si–Oberfla¨chen la¨ßt sich τeff der mit LF–SiNx passivierten Si–Wafer durch
eine nachtra¨gliche 10 – 15 minu¨tige Temperung bei 500◦C unter Formiergas (5% H2 in N2)
auf τeff–Werte bis zu 380 µs verbessern. Der Unterschied zum HF– und Remote–SiNx wird
auf das Ionenbombardement der Si–Oberfla¨che wa¨hrend der PECVD Abscheidung mit nie-
derfrequenter Anregung zuru¨ckgefu¨hrt [Ram95]: Da beim LF–SiNx die Anregungsfrequenz
mit 100 kHz deutlich unterhalb der Plasmafrequenz von ∼ 4 MHz liegt, ko¨nnen die Ionen
der Anregung folgen und prallen mit hohen Energien auf die zu beschichtende Oberfla¨che.
Im Gegensatz hierzu erfolgt weder bei HF– noch bei Remote–SiNx ein Ionenbombardement
der Oberfla¨che, da im Fall der hochfrequenten Anregung (13,56 MHz) die Ionen gar nicht in
der Lage sind, dem elektrischen Feld zu folgen und im Fall von Remote–SiNx die Anregung
des Plasmas außerhalb der Beschichtungskammer erfolgt.
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SiNx–Schichten zeigen eine sehr ausgepra¨gte Injektionsabha¨ngigkeit der effektiven ORG.
Um die gemessene Ladungstra¨gerlebensdauer richtig einordnen zu ko¨nnen, muß deshalb
die Beleuchtungsintensita¨t wa¨hrend der Messung immer mit angegeben werden. Die MW–
PCD–Messungen von τeff wurden – wenn nicht ausdru¨cklich anders angegeben – generell
bei einer Biaslicht–Intensita¨t von 50 mW/cm2 durchgefu¨hrt. Eine detaillierte Untersuchung
der Injektionsabha¨ngigkeit wurde in [Sch98b] durchgefu¨hrt.
2.4 Solarzellergebnisse und –charakterisierung
In diesem Abschnitt werden die wichtigsten in der vorliegenden Arbeit erzielten Zeller-
gebnisse vorgestellt. Eine Schilderung der durchgefu¨hrten Einzeluntersuchungen und Op-
timierungen die zu diesem Ergebnis gefu¨hrt haben werden in den nachfolgenden Kapiteln
detailliert beschrieben.
Die ersten erfolgversprechenden Ergebnisse mit einem beachtlichen RS–Wirkungsgrad von
10,2% wurden bereits mit einer sehr einfachen Siebdruck–Technologie erreicht [LAAH97].
Durch technologische Verbesserung der Siebdruck–Qualita¨t sowie der Anschaffung eines
speziell zum Sintern von Siebdruckkontakten fu¨r die Photovoltaik geeigneten Infrarot–
Durchlaufofens konnte der RS–Wirkungsgrad dieser Zellstruktur weltweit auf erstmals
13,4 % angehoben werden [LSAH00]. In Tabelle 2.1 sind die Hellkennlinienparameter einer
repra¨sentativen Auswahl von im Rahmen der vorliegenden Arbeit hergestellten Solarzellen
zusammengefaßt. Zusa¨tzlich wurden die Hellkennlinienparameter einer Referenzsolarzelle
mit beidseitig hochvakuumaufgedampften Kontakten angegeben. Bei den Solarzellen mit
siebgedrucktem Ru¨ckkontakt wurde das gleiche Ru¨ckseitendesign verwendet wie bei den
Zellen mit aufgedampften Kontakten (d.h. 2 mm Fingerabstand und 120 µm Fingerbrei-
te). Da die siebgedruckten Finger allerdings immer etwas auseinanderlaufen, haben siebge-
druckte Zellru¨ckseiten generell einen ho¨heren Metallisierungsgrad, und zwar abha¨ngig von
dem verwendeten Sieb, den viskosen Eigenschaften der jeweiligen Metallisierungspaste so-
wie den klimatischen Bedingungen wa¨hrend des Druckens. Die in Tabelle 2.1 aufgelisteten
Solarzellen mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt besitzen nach dem Feuern eine tatsa¨chliche
Fingerbreite von 130 − 140 µm. Die im Vergleich zur Referenz-Solarzelle geringeren Jsc–
Werte bei Zellen mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt ko¨nnen damit u¨berwiegend auf eine
Zunahme der optischen Verluste zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Um den Einfluß des RS–Kontaktes auf Jsc genauer zu quantifizieren, wurden ortsauf-
gelo¨ste Kurzschlußstrom–Messungen, sogenannte
”
Light beam induced current“ (LBIC)–
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Tabelle 2.1: Gemessene Hellkennlinienparameter von bifazialen Si–Solarzellen
mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt auf 1,5 Ωcm FZ p–Si bei Beleuchtung der
Zellru¨ckseite (AM1,5G, 100 mW/cm2, 25◦C). Die Referenz–Solarzelle besitzt
beidseitig im Hochvakuum aufgedampfte Metallkontakte (ohne lokales BSF).
Zelltyp Referenzzelle Siebdruck–RS Siebdruck–RS
Zelldicke 200 µm 300 µm 200 µm
Vorderseite texturiert glanzgea¨tzt texturiert
Ru¨ckseite texturiert glanzgea¨tzt texturiert
RS–Metallisierungsgrad 6 % ∼8 % ∼8 %
Jsc (mA/cm
2) 31,1 21,3 28,4
Uoc (mV) 616 619 606
FF (%) 77,5 77,6 77,7
η (%) 15,0 10,2 13,4
Messungen durchgefu¨hrt. Abbildung 2.10 zeigt die LBIC–Linienscans u¨ber eine bifaziale
Solarzellru¨ckseite mit siebgedruckten Kontaktfinger im Vergleich zu einer Ru¨ckseite mit
aufgedampften Kontaktfingern.
Die siebgedruckten Kontaktfinger wurden mit einem optimierten Temperaturprofil gesin-
tert. Die Lage der Kontaktfinger sowie die unterschiedliche Breite von siebgedruckten und
aufgedampften Kontaktfingern ist mittels LBIC deutlich zu erkennen, da im Bereich der
Metallisierung aufgrund der Abschattung das LBIC–Signal minimal wird. Ausgehend vom
Fingerrand steigt das Meßsignal fu¨r beide Metallisierungsarten a¨hnlich stark an, wobei
bei dem aufgedampften Kontaktfinger der Anstieg geringfu¨gig steiler ist. Dieser Unter-
schied la¨ßt sich damit erkla¨ren, daß der Fingerrand von siebgedruckten Kontakten etwas
unscha¨rfer ist als bei aufgedampften Kontaktfingern. Daß der Kurzschlußstrom neben dem
metallisierten Bereich nicht abrupt bis zum Maximalwert ansteigt ha¨ngt damit zusammen,
daß aufgrund der Diffusion von Ladungstra¨gern die an den Metallkontakt angrenzenden
Gebiete von der erho¨hten Rekombination unterhalb des Metallkontaktes beeinflußt werden.
In der Mitte zwischen den Kontakten besitzt das LBIC–Signal fu¨r beide untersuchten Pro-
ben ein identisch großes Maximum. Dies beweist eindeutig, daß bei optimiertem Sinterprofil
die Qualita¨t der SiNx–Oberfla¨chenpassivierung nicht beeintra¨chtigt wird.
Der Fu¨llfaktor ist neben der erho¨hten Abschattung der zweite Wirkungsgrad–begrenzende
Faktor bei bifazialen Si–Solarzellen mit siebgedruckter RS–Metallisierung. Durch eine Ver-
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Abbildung 2.10: Gemessener LBIC–Linienscan u¨ber eine bifaziale Solarzellen–
Ru¨ckseite mit aufgedampften sowie mit siebgedruckten Kontaktfingern.
dopplung der Fingerdicke konnte gezeigt werden, daß beim Fu¨llfaktor wiederum nicht die
Fingerleitfa¨higkeit begrenzend ist, sondern der Kontaktwiderstand zwischen Siebdruckme-
tallisierung und p–Si [Ste00].
Die Solarzellergebnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen:
1. Eine Solarzellcharakterisierung mittels LBIC zeigt, daß bei optimierter Prozeßfu¨h-
rung die Qualita¨t der SiNx–Oberfla¨chenpassivierung im Zwischenfingergebiet durch
den Siebdruckprozeß nicht beeintra¨chtigt wird.
2. Durch Optimierung der einzelnen Prozeßschritte (VS– und RS–Passivierung, Sieb-
druckmetallisierung) konnte weltweit erstmals ein RS–Wirkungsgrad von 13,4 % fu¨r
eine bifaziale Silizium–Solarzelle mit siebgedruckter Ru¨ckseite erreicht werden.
3. Referenz–Solarzellen mit aufgedampftem Kontaktgitter besitzen bei sonst identischer
Prozeßfu¨hrung einen RS–Wirkungsgrad von ca. 15 %. Die ho¨heren Verluste bei So-
larzellen mit siebgedrucktem Ru¨ckkontakt werden verursacht durch eine gro¨ßere Ab-
schattung aufgrund breiterer Kontaktfinger und einen ho¨heren Kontaktwiderstand
26 Kapitel 2. Neuartige bifaziale Silizium–Solarzellen mit Siebdruckkontakten
der Siebdruckmetallisierung.
4. Eine weitere Steigerung des RS–Wirkungsgrades dieser Solarzellenstruktur kann des-
halb nur erreicht werden durch (i) eine Optimierung der Pastenzusammensetzung
in Hinblick auf niedrigere Kontaktwidersta¨nde, (ii) eine Verbesserung der Fa¨higkeit
zum Feinliniensiebdruck von Metallisierungspasten fu¨r die Solarzellenru¨ckseite sowie
(iii) eine Reduktion der Verunreinigungen in den Metallisierungspasten.
Am ISFH wird derzeit in Zusammenarbeit mit einem industriellen Solarzellenhersteller in-
tensiv an der technologischen Weiterentwicklung des in der vorliegenden Arbeit entwickel-
ten bifazialen Solarzellprozesses gearbeitet [SMH01]. Dies umfaßt u.a. die Entwicklung ei-
nes Co–Feuerprozesses von Siebdruckkontakten auf der Solarzellvorderseite und –ru¨ckseite
sowie die Anpassung an die Verwendung von industrieu¨blichem Cz–Si.
Kapitel 3
Siebdruck–Metallisierung
Die Steigerung des RS–Wirkungsgrades von bifazialen Si–Solarzellen mit siebgedrucktem
Ru¨ckkontakt ha¨ngt neben der in Kapitel 6 beschriebenen Optimierung der Temperstabili-
ta¨t der oberfla¨chenpassivierenden SiNx–Antireflexbeschichtung wesentlich von der Qualita¨t
der Siebdruckmetallisierung ab. Seit der Einfu¨hrung des Siebdruckverfahrens fu¨r die Solar-
zellenmetallisierung Mitte er 70er Jahre wurden viele Studien zur Optimierung der Pasten
und des Sinterprofils durchgefu¨hrt, wa¨hrend gleichzeitig die Interaktion zwischen den Me-
tallisierungspasten und Si bzw. der Mechanismus des Durchsinterns von Antireflexschich-
ten bisher kaum verstanden ist [YC00]. Die Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit
sollen deshalb zu einem besseren Versta¨ndnis der Kontaktformation beitragen. Nach einer
Einfu¨hrung in die Grundlagen des Siebdruckverfahrens (Abschnitt 3.1) gibt Abschnitt 3.2
einen U¨berblick u¨ber die Zusammensetzung und das Sinterverhalten von Metallisierungspa-
sten (soweit diese Informationen in der Literatur verfu¨gbar sind). Abschnitt 3.3 beschreibt
die im Rahmen der vorliegenden Arbeit gemachten Untersuchungen zur Formation von
siebgedruckten Kontaktfingern auf p–Si. Diese umfassen neben der Optimierung der Sieb-
druckmetallisierung fu¨r bifaziale Solarzellenru¨ckseiten eine detaillierte Charakterisierung
der Kontaktformation von unterschiedlichen Metallisierungspasten.
3.1 Das Siebdruckverfahren
Der Siebdruck [Dup86] ist eine Durchdrucktechnik, bei der viskoses Material (Farbe oder
Metallpaste) durch eine Druckform hindurch auf das zu bedruckende Material gegeben
wird. Das Prinzip geht zuru¨ck auf den Schablonendruck, welcher im Fernen Osten schon
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vor u¨ber tausend Jahren zur Darstellung und Vervielfa¨ltigung von ku¨nstlerisch–religio¨sen
Objekten benutzt wurde. Der Ursprung des Siebdrucks liegt in der japanischen Textildruck-
technik des 19. Jahrhunderts, dem sogenannten Yuzen-Katagamidruck. Um feine Dekors
drucken zu ko¨nnen wurden damals die losen Teile der Schablone mit Hilfe von Haaren
fast unsichtbar miteinander verbunden (Haarschablone). Das Siebdruckverfahren hat ge-
genu¨ber dem Schablonendruck u.a. den wesentlichen Vorteil aufzuweisen, daß geschlossene
Zeichen, wie z.B. der Buchstabe O, gedruckt werden ko¨nnen. Der moderne Siebdruck ent-
stand ab 1907 aus den Entwicklungen im Stoffdruckverfahren. Elektronische Schaltungen
wurden mit dem Siebdruckverfahren zum ersten Mal im 2. Weltkrieg hergestellt [Rie88].
Man ersetzte damals Dra¨hte in Schaltungen durch gedruckte Leiter, indem man speziel-
le Leiterpasten wie Druckfarben benutzte und auf keramische Platten aufdruckte. Diese
Pasten bestanden aus einem Gemisch von metallischen Partikeln, Haftung bewirkenden
Glasfritten und zum Druck notwendigen Lo¨sungsmitteln. Eine Zusammensetzung, welche
im Prinzip heute noch benutzt wird. Dieses Fertigungsverfahren baute auf den Erfahrun-
gen der Porzellanindustrie auf, die seit mehreren Jahrhunderten in der Lage ist, metallische
U¨berzu¨ge fu¨r dekorative Zwecke auf keramische Gegensta¨nde zu brennen. Heutzutage ist
der Siebdruck ist eine preisgu¨nstige und flexible Technologie mit kurzen Takt– und Durch-
laufzeiten und deshalb hervorragend fu¨r die Massenproduktion geeignet. Auf kristallinen
Si–Solarzellen wurden 1975 erstmals Dickschicht-Kontakte eingesetzt [Ral75]. Vorher wur-
den die Metallkontakte grundsa¨tzlich im Hochvakuum aufgedampft, was allerdings fu¨r die
terrestrische Nutzung von Solarzellen zu teuer war. Siebdruckkontakte waren deshalb fu¨r
die Entwicklung von terrestrischen kristallinen Si–Solarzellen eminent wichtig [RRSW82].
Eine schematische Darstellung des Siebdrucks zeigt Abbildung 3.1. Wa¨hrend des Druckpro-
zesses wird ein viskoses Material (Paste) mittels einer elastischen Leiste (Rakel, meist aus
Polyurethan gefertigt) durch ein sehr feinmaschiges, an bestimmten Stellen offenes Gewe-
be (Sieb) gepreßt. Vor dem eigentlichen Druck wird die Paste mit dem Flutrakel u¨ber das
Sieb verteilt, man sagt das Sieb wird geflutet. Hierbei ist das Sieb vom Substrat abgehoben
(Siebabsprung, engl. snap-off distance). In einem zweiten Schritt erfolgt unter Einsatz des
Druckrakels der Pastenu¨bertrag auf das darunterliegende Substrat. Unmittelbar nach dem
Durchgang des Druckrakels springt das Sieb, bedingt durch die Siebspannung, sofort ab
und die Paste bleibt durch Adha¨sion auf dem Substrat haften.
Beim Drucken muß eine mo¨glichst gleichma¨ßige Schichtdicke und exakte Kantenscha¨rfe
erzielt werden. Diese beiden wichtigsten Kriterien fu¨r die Qualita¨t eines Druckes ha¨ngen
von vielen Parametern ab, die von der Siebdruckmaschine, vom Sieb, von der Paste, vom
Substrat und von den Trocken- und Sinterbedingungen bestimmt werden. Die optimalen
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des Siebdruckverfahrens (aus [Rei86]).
Druckparameter mu¨ssen im Einzelfall empirisch ermittelt werden. Die wichtigsten Para-
meter sind:
• Druckeigenschaft der Pasten
• Ebenheit der Substrate und Gleichma¨ßigkeit der Substratdicke
• Siebbeschichtung, Maschenvolumen, Maschenzahl
• Siebspannung
• Parallelita¨t zwischen Rakel–Sieb–Substrat
• Festigkeit des Siebdruckrahmens
• Substrathalterung
• Siebabsprung
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• Rakelha¨rte
• Einstellwinkel der Rakel
• Rakeldruck und –ho¨he
• Rakelgeschwindigkeit
Fu¨r eine allgemeine Diskussion der einzelnen Parameter sowie weitere Details des Sieb-
druckverfahrens sei auf [Dup86, Rie88, HL76] verwiesen. Ein ausfu¨hrlicher Vergleich des
Siebdruckverfahrens mit alternativen Drucktechniken fu¨r die Solarzellenanwendung findet
man in [Hah00].
3.2 Metallisierungspasten
Im Fall von bifazialen Si–Solarzellen haben Vorderseiten– sowie Ru¨ckseitenpasten folgende
Anforderungen zu erfu¨llen, um sowohl die elektrischen als auch die optischen Verluste gering
zu halten:
• Niedriger spezifischer Kontaktwiderstand zum Si
• Niedriger spezifischer Widerstand der Paste
• Gute Haftung auf der Solarzellenoberfla¨che
• Mo¨glichkeit, durch Passivierungs– oder Antireflexschichten hindurch zu sintern
• Gute Druckbarkeit
• Druck feinster Linien mit hohem Ho¨he–zu–Breite–Verha¨ltnis
• Gute Lo¨tbarkeit fu¨r das Aufbringen von Zellverbindern
• Hohe Reinheit
Gerade in Hinblick auf den Feinliniendruck ist die Rheologie der Siebdruckpasten wa¨hrend
des Druckvorgangs von großer Bedeutung. Die Pasten sollten sich leicht drucken lassen
und kontinuierliche Linien mit der erforderlichen Breite und einen hohen Ho¨he–zu–Breite–
Verha¨ltnis produzieren. Das Fließverhalten [Pat79] ist abha¨ngig von der Viskosita¨t, der
Oberfla¨chenspannung zwischen Paste und Substrat, sowie von den hydrodynamischen Kra¨f-
ten, die wa¨hrend des Druckes in den Pasten entstehen. Beim Druckprozeß ko¨nnen folgende
Phasen unterschieden werden (siehe Abbildung 3.2) [Rei86]:
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• Aufbringen der Paste auf das Sieb
• Scherung der Paste infolge der Rakeleinwirkung
• Abfließen der Paste durch die Siebo¨ffnungen
• Ausbilden der Druckstruktur auf dem Substrat
Abbildung 3.2: Viskosita¨t der Pasten beim Druckprozeß (aus [Rei86]).
Um ein optimales Druckbild zu erzielen, muß die Paste ein bestimmtes rheologisches Verhal-
ten aufweisen: Unter Einwirkung der Rakelkraft muß die dynamische Viskosita¨t abnehmen,
damit die Paste durch die Siebo¨ffnungen dringen kann. Bei Abnahme der Scherung (wenn
der Einfluß der Rakelbewegung abnimmt) muß die Viskosita¨t hingegen wieder ansteigen,
um ein Auseinanderlaufen der gedruckten Finger zu verhindern, wobei die Pastenkuben,
die entsprechend den Siebo¨ffnungen entstehen, noch verlaufen. Anschließend sollten die
Strukturen stabil sein. Die Paste muß also pseudoplastisch (d.h. ihre Viskosita¨t muß mit
zunehmender Scherrate abnehmen) und auch thixotrop sein (das bedeutet, daß die Paste
den Zustand niedriger Viskosita¨t noch fu¨r eine kurze Zeit beibeha¨lt bevor sie wieder die
Viskosita¨t des Ruhezustands erreicht).
Die dynamische Viskosita¨t wird historisch bedingt meist noch in Poise oder Centipoise
angegeben, die korrekte SI–Einheit ist Pascal×Sekunde (Pa s). Die Umrechnungsfaktoren
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sind: 1 Centipoise = 100 Poise = 10 Pa s. Korrekterweise muß auch die Scherrate angegeben
werden, unter der die Viskosita¨t gemessen wurde. Die Pastenhersteller geben zur Quali-
ta¨tskontrolle oft zusa¨tzlich den Pseudoplastischen Index an, welcher definiert ist als die
Steigung an die Kurve
”
Viskosita¨t versus Scherrate“. Bei den handelsu¨blichen Metallpasten
erha¨lt man Fingerho¨hen im Bereich von 10 – 15 µm (u¨blich sind 10 µm) und Fingerbreiten
von minimal 100 µm in der Produktion, von 80 µm in der Pilotlinie und von 50 µm im
Labor [MHSS00].
3.2.1 Pastenzusammensetzung
Metallisierungspasten bestehen hauptsa¨chlich aus einem sehr feinko¨rnigen Metallpulver
und einer kleinen Menge an Glasfritte, die in einem organischen Tra¨germaterial suspen-
diert sind. Die folgenden Angaben zur Zusammensetzung der Metallisierungspasten fu¨r
Si–Solarzellen sind den angegebenen Referenzen sowie den Sicherheitsdatenbla¨ttern ent-
nommen. Die genauen Zusammensetzungen werden von den Pastenherstellern vertraulich
behandelt. Die organischen Bestandteile in der Paste haben die Aufgabe, die pulverfo¨r-
migen Bestandteile (Metall und Glasfritte) in Suspension zu halten und die rheologischen
Eigenschaften der Paste einzustellen. Der Massenanteil an organischen Bestandteilen be-
tra¨gt ca. 10 – 20 % des Gewichtes der fertigen Paste. Als Basis wird meist ein Harz benutzt
(z.B. Terpineol) aber auch Ethylcellulose, welche als Bindemittel fu¨r die festen Partikel fun-
gieren und in einem Lo¨sungsmittel wie zum Beispiel Diethylenglycolmonobutylether oder
Dibutylphthalat gelo¨st sind. Die gewu¨nschte Viskosita¨t wird durch Anpassung dieses Ver-
ha¨ltnisses eingestellt. Ein guter Richtwert ist das Verha¨ltnis Bindemittel/Lo¨sungsmittel
von 1/15. Zusa¨tzlich werden oberfla¨chenaktive Wirkstoffe zugegeben, die die Dispersion
der festen Partikel und eine hinreichende Benetzung des Substrates gewa¨hrleisten. Manch-
mal werden außerdem noch Wirkstoffe zugesetzt, die das Ausfließen der Paste wa¨hrend des
Trocknens verhindern [HL76].
Das Metall liegt typischerweise in Form von wenigen µm großen Partikeln (Ag: 1 – 5 µm,
Al: 5 – 10 µm) und anteilsma¨ßig wenigen Pla¨ttchen vor. Das gleichzeitige Vorhandensein
von Kugeln und Pla¨ttchen beeinflußt das Sinterverhalten positiv, da hierdurch die Wahr-
scheinlichkeit, daß sich die Oberfla¨chen der Metallpartikel beru¨hren, wa¨chst. Der Einfluß
der Partikelgro¨ße auf die Viskosita¨t wurde Anfang der 80er Jahre von dem Pastenhersteller
FERRO untersucht [PA83]. U¨blich ist in den Pasten ein Metall–Gewichtsanteil von ca. 70
– 80 %. Dies entspricht einem Volumenanteil von 25 – 30 %.
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Bei der Glasfritte handelt es sich um fein zermahlene Glaspla¨ttchen von einigen µm
Gro¨ße. Sie versta¨rken die Sinteraktivita¨t und sorgen fu¨r einen guten mechanischen Kontakt
der Metallisierung zum Si. Die Glasfritten fu¨r Leiterpasten haben eine relativ niedrige
Erweichungstemperatur von ca. 600◦C1. Sie bestehen z.B. aus Blei–Bor–Silikatglas, Zink–
Bor–Silikatglas sowie Zusa¨tzen von Bleioxid (PbO) und Siliziumdioxid. Der Glasanteil in
den Pasten betra¨gt ca. 1 – 10 % (meist 2 – 5 %). Bei der Auswahl des Glasmaterials
muß neben der gewu¨nschten chemischen Reaktivita¨t mit Si (evtl. auch mit einer Passivier–
oder Antireflexschicht und anderen Pasten–Inhaltstoffen) auf einen a¨hnlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten wie Si geachtet werden. Die Eigenschaften von Gla¨sern und deren
Charakterisierung sind ausfu¨hrlich in [KBU76] beschrieben.
3.2.2 Sinterverhalten
Die elektrischen und mechanischen Eigenschaften einer Dickschicht–Metallisierung bilden
sich wa¨hrend des Sinterprozesses aus und reagieren im Falle der Pasten fu¨r die Metalli-
sierung von Solarzellen sehr sensitiv auf die Temperatur und die Dauer des Sinterns. Der
Sinterprozeß la¨ßt sich in folgende Reaktionen gliedern:
• Entfernen des organischen Tra¨germaterials,
• Erweichen der Glasfritte und mechanische Haftung an das Si und
• Sintern der Metallpartikel.
Ein typisches Sinterprofil ist in Abbildung 3.3 beschrieben. Um nach dem Druck das Aus-
bluten der Metallisierungspasten zu verhindern, sorgt man zuerst fu¨r das Verdunsten der
Lo¨sungsmittel. Dieser Trockenvorgang erfolgt in der Solarzellenfertigung gewo¨hnlich in
Infrarot–Durchlaufo¨fen fu¨r ca. 10 min bei Temperaturen zwischen 120 und 250◦C. Am
ISFH wurde das Trocknen der Pasten auf einer Heizplatte durchgefu¨hrt. Nach dem Trock-
nen verbleibt ein Bindemittel in der gedruckten Paste, welches Metallpulver und Glasfrit-
te zusammenha¨lt. Wa¨hrend des eigentlichen Sinterprozesses mu¨ssen deshalb zuna¨chst die
restlichen organischen Bestandteile vollsta¨ndig verbrannt werden, um Karbonisierung und
1Die interatomare Struktur von Glas a¨hnelt auch im festen Zustand der einer Flu¨ssigkeit. Deshalb kann
man Glas keinen definierten Schmelzpunkt zuweisen, sondern es erweicht nach und nach mit zunehmender
Temperatur bis ein Punkt erreicht ist, bei dem das Glas zu fließen beginnt. Dieser Punkt entspricht einer
Viskosita¨t von ungefa¨hr 500 Poise, was noch sehr za¨hflu¨ssig ist (za¨hflu¨ssiger als Honig), und wird als
Erweichungspunkt bezeichnet.
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Reaktionen zwischen Kohlenstoff und Glas– sowie Metallbestandteilen zu verhindern. Dies
geschieht in der sogenannten Ausbrennphase. Aus diesem Grund muß das Sinterprofil aus-
reichend lange bei Temperaturen von 350 bis 500◦C gehalten werden. Besonders in dieser
Heizzone des Durchlaufofens muß mit gereinigter Luft gru¨ndlich gespu¨lt werden, um ein
schnelles Entfernen der Oxidationsprodukte zu ermo¨glichen und ein Eindringen derselben
in die heiße Zone des Ofens zu verhindern.
Abbildung 3.3: Typisches Feuerprofil fu¨r Metallisierungspasten.
Das Sintern der Metallisierungspasten findet bei Temperaturen zwischen 650 und 850◦C
statt. Oberhalb der Erweichungstemperatur von ca. 600◦C beginnt die Glasfritte zu schmel-
zen und eine za¨hflu¨ssige Masse zu bilden, welche die Si–Oberfla¨che benetzt. Gleichzeitig
wird das Si bei Anwesenheit von O2 oxidiert. Das sich bildende Siliziumoxid und außer-
dem etwas Metall lo¨sen sich anschließend im Glas. Diese Reaktion ist stark temperatu-
rabha¨ngig. Wa¨hrend des Abku¨hlens rekristallisiert Si in der flu¨ssigen Phase epitaktisch.
Dieser Vorgang ist verantwortlich fu¨r die gute Haftung der Metallisierungspaste an das
Si–Substrat. Ohne O2 findet keine Adha¨sion der Paste an das Substrat statt, da das ge-
schmolzene Glas besonders effektiv Siliziumoxid a¨tzt. Deshalb ist auch die Peripherie der
Metallkontakte so wichtig, denn hier kommt der O mit dem Si in Kontakt und kann zu
Siliziumoxid reagieren. Alternativ kann die Oxidation von Si auch u¨ber eine Reduktion der
Metalloxide MOx stattfinden [YC00]. Die sogenannte A¨tzwirkung der Glasfritte auf Si ist
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recht groß: besteht die Paste zu 100 % aus Glas, dann a¨tzt sich dieses 3 – 4 µm tief in
das Si hinein. Bei dem u¨blichen Glasanteil von 1 – 10 % und optimierter Prozeßfu¨hrung
werden dagegen nur 0,1 – 0,8 µm der Si–Oberfla¨che angea¨tzt. Bestimmte Pastenzusa¨tze,
die elementare Metalle enthalten wie z.B. Bi, Pb, Li, Cd, In oder Zn, ko¨nnen die A¨t-
zwirkung durch Absorption der Glasfritte weiter reduzieren. Andererseits kann man durch
Erho¨hung der Temperatur wa¨hrend des Sinterprozesses das A¨tzen der Si–Oberfla¨che ver-
gro¨ßern [MBDD81,CMVOF84,MEC+84].
Gleichzeitig sintert das Metallpulver [Ger96]. Gepackte Pulver fangen an sich zu verbinden
bzw. sintern, wenn ca. die Ha¨lfte der absoluten Schmelztemperatur u¨berschritten wird. Der
Sintereffekt beruht auf einer Erniedrigung der Oberfla¨chenenergie indem durch die Bildung
von Bindungen zwischen den einzelnen Partikeln die Oberfla¨che reduziert wird. Es gibt ver-
schiedene Sintermechanismen, welche jeweils die Art des Massenflusses auf atomarer Ebene
beschreiben. Viele Sinterprozesse sind thermisch aktiviert, d.h. die Sinterrate steigt mit Zu-
nahme der Temperatur. Andere wichtige Parameter sind die Teilchengro¨ße, der ausgeu¨bte
Druck, die Bildung einer flu¨ssigen Phase, Sinterdauer, Heizrate und Prozeßatmospha¨re.
Wa¨hrend des Sinterns treten folgende Prozesse auf:
• Diffusion von Atomen entlang der Oberfla¨che von Bereichen mit hoher Oberfla¨chen-
energie zu Bereichen mit niedriger Energie (Oberfla¨chen–Diffusion).
• Diffusion von Atomen durch Bereiche mit ungeordneter Atomstruktur, z.B. Korn-
grenzen (Korngrenzen–Diffusion).
• Leerstellen–Diffusion, d.h. Partikel ko¨nnen aus dem Kristallgitter des Metalls zu Leer-
stellen diffundieren, die an einer Nackenregion (Bereich an dem zwei Metallpartikel
aneinanderstoßen) entstehen.
• Bei Vorhandensein einer flu¨ssigen Phase ko¨nnen Partikel in Bereichen mit hoher Ener-
gie in Lo¨sung gehen und spa¨ter in Bereichen mit niedriger Energie wieder ausfa¨llen.
Man nennt diesen Sintermechanismus Flu¨ssigphasen–Sintern.
Die Glasfritte in den Metallisierungspasten versta¨rkt die Sinteraktivita¨t, weil eine flu¨ssige
Phase gebildet wird, die den Massentransfer, die Verdichtung und die Vergro¨berung der
Mikrostruktur beschleunigt. Im Fall der Metallisierungspasten ist die flu¨ssige Phase wa¨h-
rend der gesamten Sinterphase vorhanden. Dies ermo¨glicht einen Materialtransport von
kleinen zu großen Metall–Partikeln aufgrund von Diffusion durch die flu¨ssige Phase. Das
Resultat ist das fortschreitende Wachstum von großen Partikeln auf Kosten der kleinen
Partikel. Diese Vergro¨berung der Mikrostruktur durch fortschreitenden Verlust von Ober-
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fla¨che nennt man Ostwald–Reifung. Abb. 3.4 zeigt links die verschiedenen Stadien des
Flu¨ssigphasen–Sinterns und rechts die Verdichtung der Sinterpartikel als Funktion einer
ungefa¨hren Zeitskala, wa¨hrend der sich zeitlich u¨berlappenden Sinterstadien [Ger96].
Abbildung 3.4: Schematische Darstellung des Flu¨ssigphasen–Sinterns (links)
und zeitlicher Verlauf der Verdichtung (rechts) wa¨hrend der verschiedenen Sta-
dien des Sinterprozesses (aus [Ger96]).
Diese Zusammenha¨nge machen deutlich, daß neben der Optimierung der Pastenzusammen-
setzung auch das Sinterprofil sorgfa¨ltig auf die jeweilige Metallisierungspaste abgestimmt
werden muß. Wird bei zu niedrigen Temperaturen gesintert (so daß nur wenig oder gar kein
Sintern stattfindet), resultiert dies in poro¨sen Schichten mit hohen elektrischen Widersta¨n-
den und schlechter Adha¨sion. Wird dagegen zu stark gesintert, so kann die Verdichtung
soweit gehen, daß die Metalle beginnen, Kugeln zu bilden und deshalb ungleichma¨ßige Lini-
en formen. Dies resultiert ebenfalls in einem zu hohen Fingerwiderstand. Die Abbildung 3.5
zeigt die Rasterelektronenmikroskopaufnahme einer bei optimaler Temperatur gefeuerten
Metallisierungspaste (links) und eine schematische Darstellung zur Verdeutlichung ihrer
Struktur.
Die Ausbrennphase sowie der eigentliche Sinterprozeß werden meist in Infrarot–Durchlauf-
o¨fen (siehe Abbildung 3.6) durchgefu¨hrt. Am ISFH stand ein 3–Zonen–Infrarot–Durchlauf-
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Abbildung 3.5: Links: REM–Aufnahme einer gefeuerten Metallisierungspaste
mit Glasfritte. Die Breite der REM-Aufnahme betra¨gt 100 µm.
Rechts: Schematische Darstellung der Struktur einer gefeuerten Metallisierungs-
paste.
ofen LA–310 der Firma RTC (Radiant Technologies Corporation, USA) zur Verfu¨gung.
In der industriellen Solarzellenfertigung werden baugleiche O¨fen mit einer gro¨ßeren An-
zahl von Heizzonen verwendet, um eine bessere Variationsmo¨glichkeit bei der Einstellung
des Sinterprofiles zu ermo¨glichen. Einbrenno¨fen mit Infrarot–Heizmethode wurden erstmals
Mitte der 70er Jahre bei der Herstellung von Solarzellenmetallisierungen mit Dickschicht-
pasten eingesetzt, da hier ein schnelles Sintern (Dauer der Peaktemperatur < 1 min) zum
Erreichen von hohen Zellwirkungsgraden unbedingt erforderlich ist, denn bei hohen Pro-
zeßtemperaturen und langen Prozeßdauern steigt gleichzeitig der Schichtwiderstand etwas
an und es diffundieren Verunreinigungen in das Si ein. Beides fu¨hrt zu einer Degradation
des Solarzellenwirkungsgrades.
Der wesentliche Unterschied zwischen IR– und konventioneller Heizmethode von Durch-
laufo¨fen fu¨r die Dickschichtechnik liegt in der Verteilung und der Intensita¨t der Wa¨r-
mestrahlung. Bei der IR–Heizmethode wird ein schnelleres Aufheizen der Probe erreicht,
wodurch sich die Prozeßdauer verku¨rzt. Die Ursache hierfu¨r ist, daß Si, Glasfritte und
organisches Bindemittel im Bereich des Spektrums der IR–Lampen gro¨ßtenteils transpa-
rent sind, wodurch die Lampenstrahlung nur schwach und gleichma¨ßig absorbiert wird.
Damit erreicht man eine gleichma¨ßige Erwa¨rmung u¨ber die gesamte Waferdicke, so daß
sich an der Oberfla¨che der Paste keine
”
Haut“ bildet und dadurch keine
”
Blasen“ entstehen
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Abbildung 3.6: Schema eines Infrarot–Durchlaufofens
ko¨nnen [KV]. Das optimale Temperaturprofil muß fu¨r jede Paste sowie fu¨r jede Proben-
konfiguration neu optimiert werden. Denn erstens hat jede Dickschichtpaste ein typisches
Absorptionsspektrum fu¨r elektromagnetische Strahlung, und zweitens ha¨ngt die optimale
Sintertemperatur stark vom Belegungsgrad des Substrates mit Paste ab, da das Substrat
durch die IR–Strahlung praktisch nicht erwa¨rmt wird [RC81]. Gerade die letztgenannte
Eigenschaft der IR–Heizmethode hat aber fu¨r die Solarzellenmetallisierung den Vorteil,
daß die restliche Solarzelle wa¨hrend des Sinterprozesses der Metallisierungspaste praktisch
keiner hohen Temperaturbelastung ausgesetzt ist.
3.2.3 Dickschicht–Metallisierung fu¨r kristalline Si–Solarzellen
Die ersten Ag– und Al–Pasten fu¨r die Metallisierung von Si–Solarzellen wurden 1975 oh-
ne große A¨nderung der Pastenzusammensetzung direkt aus der Dickschicht–Technologie
u¨bernommen. Diese waren fu¨r die gute Haftung auf keramischen Substraten und auf eine
gute Eigenleitfa¨higkeit der Leiterbahn optimiert, aber nicht auf die Ausbildung eines elek-
trischen Kontakts zum Substrat. Der große Anteil an Glasfritte fu¨hrte bei Si–Solarzellen zu
hohen Kontaktwidersta¨nden, schlechten Fu¨llfaktoren sowie Haftungsproblemen. Das Glas
floß wa¨hrend des Sinterprozesses u¨berwiegend zur Pasten/Si–Grenzfla¨che und bildete dort
eine isolierende Glas–Schicht zwischen Ag und Si. Dieses Problem konnte durch einen kurz-
en HF–Dip abgemildert werden [LSH78]. Firor et al. [FHBC82] konnten nachweisen, warum
sich die Leitfa¨higkeit an der Grenzfla¨che nach dem HF–Dip verbessert: Die HF–Lo¨sung a¨tzt
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das Glas entlang der Finger und auch ein Stu¨ck weit unterhalb der Kontakte. Das Ent-
fernen des Glases erlaubt eine Bewegung der Ag–Partikel, wodurch sich der Fla¨chenanteil
eines guten elektrischen Kontakts zwischen Ag und Si erho¨ht. Diese Zellen hatten jedoch
Stabilita¨tsprobleme, d.h. der Fu¨llfaktor degradierte innerhalb einiger Monate, was 1984
eindeutig auf den HF–Dip zuru¨ckgefu¨hrt werden konnte [MEC+84]. Daraufhin wurde der
HF–Dip ga¨nzlich verworfen. Stattdessen wurde in den darauf folgenden Jahren zwecks An-
passung an die Metallisierung von Si–Substraten der Anteil der Glasfritte stark reduziert.
Es wurde auch versucht, die Glasfritte durch ein niedrig schmelzendes Metall zu erset-
zen, auf Solarzellen ergab dies jedoch schlechte Resultate [Ros80a, Ros80b]. 1980 gelang
erstmals durch Anpassung der Glasfritte und der Temperatur wa¨hrend des Sinterprozesses
sowie Optimierung der Emittertiefe die Herstellung langzeitstabiler Siebdruckkontakte mit
brauchbaren elektrischen und mechanischen Eigenschaften [MBDD81].
3.3 Untersuchung von Metallisierungspasten fu¨r die
Solarzellenru¨ckseite
Fu¨r das Ru¨ckseitengitter von bifazialen Si–Solarzellen mu¨ssen die Siebdruckpasten die fol-
genden Anforderungen erfu¨llen:
• Fa¨higkeit, durch eine 80 nm dicke SiNx–Schicht hindurchzusintern,
• niedriger Kontaktwiderstand zu p–Si,
• hohe Fingerleitfa¨higkeit,
• Eignung zum Feinliniendruck.
Fu¨r die Ru¨ckseitenmetallisierung wird im allgemeinen Al verwendet, da es relativ billig ist
und außerdem einen guten Ohmschen Kontakt zu p–Si bildet. Al–Pasten mit oder ohne
Glasfritte haben generell den Nachteil, daß sie nicht lo¨tbar sind. Ag–Pasten lassen sich
hingegen gut verlo¨ten und besitzen einen signifikant kleineren spezifischen Widerstand als
Al–Pasten, aber einen gro¨ßeren Kontaktwiderstand. Aus diesem Grund wurde bereits 1976
den Al–Pasten Ag beigemischt. Der Al–Gehalt darf aber 12% nicht u¨berschreiten, damit
der Kontakt lo¨tbar bleibt [FS76]. Die handelsu¨blichen Ru¨ckseitenpasten ko¨nnen in drei ver-
schiedene Pastentypen eingeteilt werden, die jeweils fu¨r unterschiedliche Ru¨ckseitendesigns
geeignet sind:
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• Al–Pasten ohne Glasfritte,
• Al–Pasten mit Glasfritte,
• Al–dotierte Ag–Pasten mit Glasfritte.
Im Fall von reinen Al–Pasten unterscheidet sich das A¨tzen der Si–Oberfla¨che im Vergleich
zu dem in Abschnitt 3.2.2 beschriebenen A¨tzverhalten der Glasfritte dadurch, daß das
Sintern oberhalb des Schmelzpunktes von Al (660 ◦C) geschieht und das geschmolzene Al
selbst die Si–Oberfla¨che a¨tzen kann [CMVOF84]. Die Ausbildung eines Al–BSF ist durch
die Bildung einer Al/Si–Legierung wa¨hrend des Sinterns relativ leicht mo¨glich und wird im
folgenden Abschnitt ausfu¨hrlich diskutiert. Ha¨ufig werden die reinen Al–Pasten sogar aus-
schließlich fu¨r die Al–BSF Bildung benutzt. Die Pastenreste werden anschließend abgelo¨st
und die eigentliche Metallisierung erfolgt mit einer Ag/Al–Paste. Bei dieser Prozeßfu¨h-
rung sind folglich zwei Sinterschritte fu¨r die Ru¨ckseitenmetallisierung notwendig. Alterna-
tiv werden zum Teil nach dem Trocknen der Al-Paste partiell Ag/Al oder Ag/Pd–Pasten
als sogenannte Lo¨tpads gedruckt und mit der Al–Paste cogesintert [MW92].
Bei reinen Al–Pasten tritt wa¨hrend des Sinterns durch die hohe Oberfla¨chenspannung der
flu¨ssigen Phase oft eine Al–Perlbildung auf, und zwar ha¨ufiger bei Pasten ohne Glasfritte.
Die Zugabe von elementaren Metallen, wie z.B. Pb und Mg, kann die Oberfla¨chenspannung
der Al–Paste verringern und damit die Perlbildung eliminieren. Hierbei mu¨ssen jedoch an-
dere Nachteile in Kauf genommen werden (z.B. a¨ndert sich der thermische Ausdehnungs-
koeffizient von Al durch die Zugabe von Pb, was beim Abku¨hlen des Al/Pb–Kontakts zum
Ablo¨sen der Paste vom Si–Substrat fu¨hren kann). Bei Al–Pasten ohne Glasfritte gibt es
außerdem Haftungsprobleme, wenn die Pasten nicht optimal gefeuert sind, da das Prozeß-
fenster fu¨r die Bildung der flu¨ssigen Sinterphase wesentlich kleiner ist als bei Vorhandensein
einer Glasfritte. Auf der anderen Seite sind aber gerade diese Pasten am ehesten geeignet
fu¨r die Ausbildung eines BSF, da die Glasfritte die Al–BSF Bildung behindert.
Experiment
Als Ausgangsmaterial wurden p–dotierte FZ Si–Wafer mit einem spezifischen Widerstand
von 1,5 Ωcm und einer Dicke von 200 – 300 µm verwendet. Einige Si–Wafer wurden in
einer wa¨ßrigen KOH–Lo¨sung texturiert (zufa¨llige Pyramiden). Alle Wafer erhielten zu-
na¨chst eine RCA–Reinigung und wurden beidseitig mit Remote–PECVD SiNx beschichtet
(siehe Abschnitt 2.3.2). Fu¨r eine Optimierung der Siebdruckkontakte standen sa¨mtliche
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Al– und Ag/Al–Ru¨ckseitenpasten der vier gro¨ßten Pastenhersteller FERRO, DuPont, ESL
und Euroinks zur Verfu¨gung, die auf die oben genannten Eigenschaften hin getestet wur-
den. Nach dem Drucken mit dem halbautomatischen Siebdrucker EKRA E 1 der Firma
EKRA (EKRA Eduard Kraft GmbH Maschinenfabrik) wurden die Siebdruckpasten auf
einer Heizplatte fu¨r ca. 10 min bei Temperaturen zwischen 100 und 120 ◦C getrocknet.
Zum Sintern der siebgedruckten Kontakte stand ein 3–Zonen–Infrarot–Durchlaufofen zur
Verfu¨gung. Die ersten beiden Heizzonen wurden konstant auf 500 ◦C gehalten, die Peak-
temperatur in Heizzone 3 wurde zwischen 750 und 960 ◦C variiert. Die Temperdauer (hier
definiert als die Aufenthaltsdauer in Heizzone 3) konnte u¨ber die Variation der Bandge-
schwindigkeit eingestellt werden. Das Verhalten der Metallisierungspasten wurde mit dem
jeweiligen Verhalten von im Hochvakuum aufgedampften Al– und Ag–Schichten unter glei-
chen Versuchsbedingungen verglichen.
Es wurden ausschließlich Pasten getestet, die sich zum Feinliniendruck als geeignet erwiesen
haben, um Abschattungsverluste fu¨r die Ru¨ckseitenmetallisierung von bifazialen Solarzellen
mo¨glichst klein zu halten. Zur Optimierung der Siebdruckmetallisierung auf der Solarzel-
lenru¨ckseite wurde eine spezielle Teststruktur gewa¨hlt, die praktisch mit dem Design des
Ru¨ckseitengitters der bifazialen Siebdrucksolarzellen identisch ist, mit dem einzigen Un-
terschied, daß der Busbar weggelassen wurde. Der wesentliche Vorteil dieser Teststruktur
liegt darin, daß die Siebdruckkontakte die gleiche Probengeometrie besitzen und unter ex-
akt den gleichen Bedingungen gefeuert werden ko¨nnen wie die bifazialen Zellru¨ckseiten.
Dies ist essentiell wichtig fu¨r die Optimierung der Feuerbedingungen, da die reale Tempe-
ratur der Probe, welche wiederum das Sinterverhalten der Metallisierungspaste bestimmt,
empfindlich von dem Belegungsgrad des Substrats mit Paste sowie der Probengro¨ße und
der Substratdicke abha¨ngig ist. An der gleichen Teststruktur wurden auch der Fingerwi-
derstand sowie die effektive ORG bestimmt. Neben diesen speziellen Teststrukturen ist es
auch an fertigen Solarzellen mo¨glich, den Kontaktwiderstand mit dieser Methode zu be-
stimmen, indem man den Busbar einfach absa¨gt. Hierbei ist nur aufgrund des vorhandenen
pn–U¨bergangs zu beachten, daß wa¨hrend der Kontaktwiderstandsmessung kein Licht auf
die Solarzelle fallen darf.
Zur Messung des Kontaktwiderstandes zwischen Metallisierungspaste und p–Si wird eine
vereinfachte Transferla¨ngenmethode (engl. transfer length method, TLM [Sch90b,Ber72])
verwendet. Die Kontaktwiderstands–Meßstruktur besteht aus 11 parallelen und a¨quidistan-
ten siebgedruckten Linien mit einem Fingerabstand d von ca. 2 mm, einer Fingerla¨nge w
von 2 cm und einer Fingerbreite b im Sieb von 120 µm. Da die tatsa¨chliche Breite der
Finger stark von dem Auslaufverhalten der einzelnen Pasten abha¨ngt, wurde sie fu¨r jede
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Probe unter dem Lichtmikroskop gemessen, um spa¨ter aus dem Kontaktwiderstand Rk
den spezifischen Kontaktwiderstand ρk berechnen zu ko¨nnen. Der Gesamtwiderstand R
zwischen zwei Kontakten wurde mit der Vier–Punkt–Methode bestimmt [Sch90b]. Die 10
gemessenen Widerstandswerte fu¨r jedes Kontaktpaar wurden als Funktion des jeweiligen
Abstandes der Kontaktfinger aufgetragen. Die Funktion R(d) ist linear und wird durch den
Ausdruck
R(d) = 2Rk +
Rsh × d
w
(3.1)
beschrieben. Hierbei sind Rsh der Schichtwiderstand des Si–Wafers und w die La¨nge der
Kontaktfinger. Der spezifische Kontaktwiderstand (in mΩcm2) ist anna¨hernd gegeben durch
das Produkt von Kontaktfla¨che (w × b) und Rk (wird aus dem y–Achsenabschnitt abgele-
sen). Im Vergleich mit den experimentellen Daten in [Ber72] liefert die in der vorliegenden
Arbeit verwendete Methode zur Bestimmung des spezifischen Kontaktwiderstandes fu¨r
aufgedampftes Al erho¨hte Werte (siehe Abbildung 3.7). Dieser systematische Fehler wur-
de jedoch in Kauf genommen, weil der Belegungsgrad des Si–Substrats mit Paste sowie
die Abmessungen der Kontaktfinger exakt dem Kontaktgitter fu¨r die Solarzellenru¨ckseite
entsprechen.
Das Sinterverhalten der Metallisierungspasten wurde mit Hilfe von Rasterelektronenmik-
roskop–(REM)–Aufnahmen als Funktion des Pastentyps und der Feuerbedingungen un-
tersucht. Die fla¨chengemittelte effektive ORG der SiNx–passivierten Si–Wafer mit siebge-
drucktem Kontaktgitter wurde mit Hilfe von MW–PCD Messungen (siehe Abschnitt 4.1)
bestimmt und mit gleichartigen Proben mit aufgedampftem Al–Gitter verglichen. Um die
Grenzfla¨che zwischen Metallisierungspaste und Si–Substrat untersuchen zu ko¨nnen, wurden
in Zusammenarbeit mit Dr. A. Mu¨cklich am Forschungszentrum Rossendorf Aufnahmen im
Transmissionselektronenmikroskop (TEM) sowie energiedispersive Ro¨ntgenanalysen (engl.
energy–dispersive X–ray spectrometry, EDX) zur tiefenaufgelo¨sten Elementidentifizierung
angefertigt [BK99]. Desweiteren wurden Sekunda¨rionenmassenspektrometrie (SIMS)–Mes-
sungen [Sch90b] durchgefu¨hrt, um das Tiefenprofil von Al im Si–Substrat in Abha¨ngigkeit
vom Pastentyp und den Feuerbedingungen zu untersuchen.
3.3.1 Durchsintern von SiNx–Schichten
Anhand von Kontaktwiderstands–Messungen wurde die Fa¨higkeit von Metallisierungspa-
sten sowie von hochvakuumaufgedampften Al– und Ag–Schichten, durch SiNx–Schichten
hindurchsintern zu ko¨nnen, getestet. In diesem Abschnitt werden die qualitativen Ergeb-
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Abbildung 3.7: Spezifischer Kontaktwiderstand ρk zwischen Al und (100)–
orientiertem p–Si in Abha¨ngigkeit von der Dotierkonzentration. Verglichen wer-
den die Literaturdaten aus [Ber72] mit den Kontaktwiderstands–Messungen der
vorliegenden Arbeit an siebgedruckten und aufgedampften Kontakten.
nisse dieser Untersuchung zusammengefaßt. Quantitative Daten zu den optimalen Feuerbe-
dingungen und den erreichten Kontakt– und Fingerwidersta¨nden werden in Abschnitt 3.3.5
beschrieben.
Alle untersuchten Metallisierungspasten erwiesen sich als prinzipiell geeignet zum Durchsin-
tern von 60 – 100 nm dicken SiNx–Schichten. Bei Al–Pasten hat die Glasfritte keinen Einfluß
auf das Durchsintern der SiNx–Schicht, d.h. der resultierende Kontaktwiderstand zwischen
Al–Paste und p–Si ist gleich fu¨r Al–Pasten mit und ohne Glasfritte. Aufgedampftes Al kann
unter den gleichen Temperbedingungen durch SiNx durchgefeuert werden. Aufgedampftes
Ag hingegen haftet nur sehr schlecht auf SiNx und kann deshalb nicht durchgefeuert werden.
Es hat sich gezeigt, daß die SiNx–Schichtzusammensetzung den Durchfeuerprozeß praktisch
nicht beeinflußt. Die optimale Temperatur beim Durchsintern von SiNx ist um ca. 150
◦C
ho¨her, als wenn die gleiche Paste direkt auf die Si–Oberfla¨che gedruckt worden wa¨re. Diese
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Temperaturdifferenz wurde schon fru¨her beim Durchsintern von TiO2 festgestellt [Hai76].
Abbildung 3.8 links zeigt eine Transmissionselektronenmikroskopaufnahme der Pasten/Si–
Grenzfla¨che nach dem Durchsintern einer Al–Paste. An der Stelle der SiNx–Schicht ver-
bleibt nach dem Sintern eine gleich dicke amorphe Schicht. Eine Elementanalyse mittels
EDX–Linienscan (siehe Abbildung 3.8 rechts) ergab, daß diese Schicht u¨berwiegend aus
Al und Si besteht, wobei die Al–Konzentration die Si–Konzentration um ein fu¨nffaches
u¨bersteigt. Zusa¨tzlich sind kleinere Mengen an N und O vorhanden. Die kleinen dunklen
Bereiche innerhalb der amorphen Schicht haben eine kristalline Struktur. Anhand von Beu-
gungsexperimenten im hochauflo¨senden TEM wurden Netzebenenabsta¨nde von 0,248 und
0,270 nm gemessen, die recht gut zu der Verbindung AlN passen. Die SiNx–Schicht wird
demnach wa¨hrend des Durchsinterns der Metallisierungspaste in Metallnitrid umgewan-
delt. Metallnitride besitzen in Aussehen, Ha¨rte und elektrischer Leitfa¨higkeit metallischen
Charakter [HWW95]. Diese Schicht begrenzt also nicht den Kontaktwiderstand der Metalli-
sierungspasten, sondern die in Abschnitt 3.3.5 beschriebenen, sich an der Pasten/Silizium–
Grenzfla¨che ausbildenden Glasschichten. Bei dem Durchsintern von TiO2 und SiO2 wurde
ein a¨hnlicher Prozeß beobachtet [NOS+00]. In diesem Fall bilden Metalle mit SiO2 Silicide:
SiO2 + M → MySi + Mx−yO2.
3.3.2 Kontaktformierung mit Al–Pasten
Das Sinterverhalten von Al–Pasten ha¨ngt wesentlich davon ab, ob sie Glasfritte enthal-
ten. Abbildung 3.9 zeigt die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Bruchkanten
von Al–Pasten mit und ohne Glasfritte, die bei optimalen Bedingungen auf texturierten
Si–Oberfla¨chen gefeuert wurden. Die Al–Partikelgro¨ße betra¨gt bei allen kommerziell erha¨lt-
lichen Metallisierungspasten < 5 µm. Bei der Al–Paste ohne Glasfritte sind die Al–Partikel
nach dem Sintern nicht zusammengeschmolzen. Die Al–Paste mit Glasfritte wirkt hinge-
gen viel dichter, da hier die Glasfritte durch die Ausbildung einer flu¨ssigen Phase wa¨hrend
des Sinterns das Sinterverhalten begu¨nstigt. Abbildung 3.10 zeigt die typischen Sinterha¨lse
zwischen den Al–Kugeln. Die hellen Bereiche bestehen aus Glas.
Beim Sintern von Al–Pasten bildet sich eine hochdotierte p+–Schicht2 an der Zellru¨ckseite.
Diese p+p–Struktur wird im allgemeinen als
”
back surface field“ BSF bezeichnet3. Im fol-
2Al macht in Si eine flache Sto¨rstelle nahe der Valenzbandkante und somit eine p–Dotierung.
3Ein BSF verbessert wesentlich die Leerlaufspannung von Si–Solarzellen, da die Potentialbarriere zwi-
schen dem niedrig– und dem hochdotierten Bereich die Minorita¨tsladungstra¨ger vom Ohmschen Ru¨ckkon-
takt mit seiner hohen ORG zuru¨ckha¨lt [ML72,GBB73]. Demnach fu¨hrt ein BSF zu einer Reduktion der
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Abbildung 3.8: Links: TEM–Aufnahme der amorphen Schicht an der
Pasten/Si–Grenzfla¨che, die nach dem Durchsintern der Al–Paste und der Bil-
dung des Al/Si–Eutektikums an der Stelle der durchgefeuerten SiNx–Schicht
verblieben ist.
Rechts: EDX–Spektrum dieser amorphen Schicht.
genden werden zuna¨chst die allgemeinen Grundlagen zur Formierung eines Al–BSF aus der
Literatur zusammengefaßt, bevor die in der vorliegenden Arbeit gewonnenen Ergebnisse
der auf p–Si gefeuerten Al–Pasten vorgestellt werden.
Abbildung 3.12 illustriert die verschiedenen Stadien der BSF–Bildung, abgeleitet aus dem
Al-Si Phasendiagramm (siehe Abbildung 3.11). Wird die Temperatur u¨ber die eutektische
Temperatur von 577◦C hinaus erho¨ht, schmilzt Al und Si an der Schmelze/Si–Grenzfla¨che,
bis das gesamte Al aufgeschmolzen ist. Si lo¨st sich in der flu¨ssigen Legierung auf und erho¨ht
dadurch deren Schmelzpunkt, bis dieser gleich der Ofentemperatur ist. Typischerweise wird
zur BSF-Bildung die Temperatur auf mindestens 800◦C erho¨ht. Die Zusammensetzung
der Schmelze im Gleichgewicht ist bei jeder Temperatur gegeben durch die Schmelze–Si–
Liquiduslinie.
Wird die Schmelze wieder abgeku¨hlt, wird Si aus der Schmelze abgeschieden. Unter idealen
Bedingungen wa¨chst Si epitaktisch auf dem kristallinen Si–Substrat auf. Diesen Prozeß be-
Rekombination unter dem Metall–Ru¨ckkontakt.
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Abbildung 3.9: REM–Aufnahmen von zwei unter optimalen Bedingungen auf
einer texturierten Si–Oberfla¨che gefeuerten Al–Pasten ohne (links) und mit
Glasfritte (rechts). Die Breite der REM-Aufnahmen betra¨gt 100 µm.
zeichnet man als Flu¨ssigphasen–Epitaxie. Das Si wa¨chst in derselben kristallinen Struktur
wie das darunterliegende Si–Substrat auf. Der Al–Anteil innerhalb der epitaktischen Schicht
ist gegeben durch die Lo¨slichkeit von Al in Si, siehe Abb. 3.11. Eine weitere Diffusion von Al
in das Si–Volumen unterhalb der aufgeschmolzenen Si–Schicht ist bei den fu¨r die Formation
von Siebdruckkontakten u¨blichen kurzen Feuerzeiten vernachla¨ssigbar4. Wegen der gerin-
gen Lo¨slichkeit von Al in Si verbleibt nahezu das gesamte Al in der Schmelze5, wa¨hrend Si
weiter auf dem Substrat aufwa¨chst. Dies fu¨hrt zu einer Verarmung der Schmelze an Si und
zu einem Entlangfahren der Schmelze–Si–Liquiduslinie in Richtung eutektischer Zusam-
mensetzung. Bei Unterschreitung der eutektischen Temperatur ho¨rt die Si–Rekristallisation
auf und es erstarrt eine zweiphasige metallische Mischung (sogenanntes eutektisches Al–Si–
Gefu¨ge, siehe z.B. Abbildung 3.13), die aus Bereichen von mit Si–gesa¨ttigtem Al und aus
Al–gesa¨ttigtem Si besteht. Die Dicke der rekristallisierten Si–Schicht ha¨ngt demnach von
der urspru¨nglichen Dicke der Al–Schicht und der Temperatur ab. Die Al–Konzentration an
der Grenzfla¨che von Substrat zu rekristallisierter Si–Schicht ist bestimmt durch die Lo¨slich-
41 min bei T<900◦C ⇒ 0,1 µm wegen kleiner Diffusionskonstante [Lo¨l95]
5Bei einer Temperatur von zum Beispiel 750◦C betra¨gt der Al-Anteil in der rekristallisierten Si-Schicht
ungefa¨hr 1× 1018 /cm2.
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Abbildung 3.10: TEM–Aufnahme einer gesinterten Al–Paste mit Glasfritte
(helle Bereiche zwischen den dunklen Al–Kugeln). Deutlich zu sehen sind die
Sinterha¨lse zwischen den Al–Kugeln.
keit von Al bei der maximal erreichten Gleichgewichts–Temperatur wa¨hrend des gesamten
Temperaturzyklus. An der Grenzfla¨che zwischen der rekristallisierten Si-Schicht und dem
eutektischen Gefu¨ge ist die Al–Konzentration gleich der Lo¨slichkeit von Al in Si bei der
eutektischen Temperatur ab. Beide Konzentrationen sind unabha¨ngig von der Dicke der
aufgebrachten Al–Schicht.
Ein Vergleich zwischen den theoretisch aufgrund des Al/Si–Phasendiagrammes [MM84] zu
erwarteten Al–Konzentrationen und experimentellen Daten wurde zum Beispiel von Amick
et al. [ABH94] und von Lo¨lgen [Lo¨l95] durchgefu¨hrt. In der Dissertation von Lo¨lgen [Lo¨l95]
findet man außerdem die Berechnung von Seff fu¨r die Na¨herung ra¨umlich homogener Dotier-
profile. Die Auswirkungen von aus dem Al–Si–Phasendiagramm berechneten realistischen
Al–BSFs wird in [Nag02] diskutiert. Es sollte hier erwa¨hnt werden, daß die Qualita¨t eines
mit Al–Pasten hergestellten Al–BSF durchaus vergleichbar ist mit der eines Al–BSFs aus
im Hochvakuum aufgedampftem Al. Narasimha et al. [NR97] haben mit einem bei 850◦C
gefeuerten siebgedruckten Al–BSF einen relativ hohen Wirkungsgrad von 19,8 % erzielt.
Bei einem gru¨ndlichen Vergleich der Al–BSF Bildung im konventionellen Quarzrohrofen
und im RTP–Ofen hat sich gezeigt, daß die elektrische Qualita¨t eines Al-BSF extrem von
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Abbildung 3.11: Al–Si Phasendiagramm (aus [MM84]).
den Prozeßbedingungen abha¨ngt [NR97]. Ein wichtiger Faktor, der die elektrische Qua-
lita¨t des Al–BSF beeinflußt, ist die Homogenita¨t des p+p-U¨berganges. Die Homogenita¨t
eines Al–BSF, oder allgemein jedes Metall/Si–U¨berganges, wird zum großen Teil von der
Aufheizrate bis zum Erreichen der Legierungstemperatur (eutektischen Temperatur) kon-
trolliert. Beim langsamen Aufheizen (d.h. ca. 5 ◦C/min) bildet sich das Al/Si–Eutektikum
nicht gleichma¨ßig, sondern nur an bestimmten Stellen aus [RW71]. Dies fu¨hrt zu Inho-
mogenita¨ten im resultierenden Al–BSF, wie zum Beispiel unterschiedliche BSF–Dicken,
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Abbildung 3.12: BSF–Bildung: a) Abscheidung einer Al–Schicht auf Si–
Substrat, b) Wenn diese Konfiguration bis zur eutektischen Temperatur von
Al–Si (577◦C) erhitzt wird, bildet sich eine eutektische Schmelze an der Al–Si–
Grenzfla¨che.
Verlust der Planarita¨t der Oberfla¨che und
”
Spiking“6. Beim schnellen Aufheizen hingegen
schmilzt das Al vollsta¨ndig auf und benetzt gleichma¨ßig die Si–Oberfla¨che, was zu einem
sehr homogenen BSF fu¨hrt. Das Rezept fu¨r ein wirksames/homogenes Al–BSF ist: (1) Auf-
bringen einer dicken Al–Schicht (> 5 µm) und (2) schnelles Aufheizen u¨ber die eutektische
Temperatur von Al/Si. Bei Legierungstemperaturen > 850◦C verschlechtert sich allerdings
die Volumenlebensdauer aufgrund von Verunreinigungen in der Siebdruckpaste drastisch
(siehe auch Abschnitt 3.3.4). Der Grund ist die Temperaturabha¨ngigkeit des Segregations-
koeffizienten, siehe [Nag02].
In TEM–Aufnahmen von getemperten Al–Pasten und getemperten aufgedampftem Al ist
das Al/Si–Eutektikum sehr deutlich zu sehen. Die Abbildung 3.13 zeigt als repra¨sen-
tatives Beispiel die Pasten/Si–Grenzfla¨che einer reinen Al–Paste mit Glasfritte, die bei
920◦C durch SiNx gefeuert wurde. Es sind deutlich getrennte Al– und Si–Bereiche mit
Si–Kristalliten innerhalb des Eutektikums zu erkennen. Die durchschnittliche Breite des
Al/Si–Eutektikum ist mit ca. 4 – 5 µm fu¨r alle untersuchten Proben gleich, da sowohl das im
Hochvakuum aufgedampfte Al als auch die Al–Pasten in der gleichen Dicke von ca. 10 µm
aufgebracht wurden. Bei der Analyse der Beugungsbilder im TEM fa¨llt auf, daß bei den
Proben mit einer aufgedampften Al–Schicht die Si–Kristallite im Al/Si–Eutektikum immer
parallel zu den Kristallebenen im Si–Substrat angeordnet sind, wa¨hrend diese Richtungen
bei den Proben mit Al–Paste bevorzugt, aber nicht ausschließlich bei den Si–Kristalliten
vorkommen.
Abbildung 3.14 zeigt im Vergleich die mittels SIMS–Messungen bestimmten Al–Tiefenpro-
file einer gefeuerten Al–Paste mit Glasfritte sowie einer im Hochvakuum aufgedampften
6Ausbilden einer Legierungsspitze, die in das Si hineinreicht [Bec93]
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Abbildung 3.13: TEM–Aufnahme einer Grenzfla¨che zwischen Al–Paste und Si,
nachdem die Al–Paste durch eine 60 nm dicke SiNx–Schicht durchgefeuert wur-
de. Zwischen der verbleibenden amorphen Schicht anstelle der fru¨heren SiNx–
Schicht und dem einkristallinen Si ist deutlich das Al/Si–Eutektikum zu erken-
nen.
Al–Schicht, die alle bei der gleichen Temperatur von 850◦C getempert wurden. Alle Al–
Schichten hatten vor dem Tempern eine Dicke von ca. 10 µm. Aus den Al–Pasten diffundiert
das Al viel tiefer in das Si–Volumen hinein als aus der aufgedampften Al–Schicht. Der
Grund dafu¨r ist noch unklar. Vermutlich verbessert die Glasfritte das Aufschmelzen des Si.
Eine SiNx–Schicht wiederum bremst die Diffusion von Al in das Si–Volumen.
3.3.3 Kontaktformierung mit Ag/Al–Pasten
Der Schmelzpunkt von Ag ist mit 961◦C um einiges ho¨her als im Fall von Al. Deshalb sind
kleinere Ag–Partikel no¨tig, damit die Ag–Partikel zusammensintern ko¨nnen7. Die Bruch-
kanten von bei optimalen Bedingungen gefeuerten Ag/Al–Pasten gleichen der in Abbil-
dung 3.9 rechts dargestellten REM–Aufnahme.
7Bei den Ag–Partikel handelt es sich meist um eine Mischung aus < 2 µm großen Kugeln und < 5 µm
großen Pla¨ttchen.
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Abbildung 3.14: Gemessene SIMS–Tiefenprofile einer Al–Paste mit Glasfritte
die (i) direkt auf p–Si und (ii) auf eine ca. 80 nm dicke SiNx–Schicht ge-
druckt und anschließend bei 850◦C gefeuert wurde. Zusa¨tzlich eingetragen ist
das SIMS–Tiefenprofil einer aufgedampften Al–Schicht, die bei der gleichen
Temperatur getempert wurde.
Die Kontaktformierung an der Pasten/Si–Grenzfla¨che unterscheidet sich hingegen grund-
sa¨tzlich von den reinen Al–Pasten. Im Fall der Ag/Al–Pasten bildet sich beim Sintern kein
homogenes Eutektikum an der Si–Oberfla¨che aus, stattdessen wa¨chst das geschmolzene
Metall an den Stellen, wo es die Si–Oberfla¨che beru¨hrt, pilz– oder pyramidenfo¨rmig in den
Si–Wafer hinein. Abbildung 3.15 links zeigt, daß bei diesen Strukturen deutlich zwischen
einem homogenen Inneren und einem gezackten Rand unterschieden werden kann. Wie
eine EDX–Analyse an einer solchen Struktur zeigt, befinden sich die Metalle mit niedri-
gerem Schmelzpunkt (bei der hier untersuchten Ag/Al–Paste sind dies Pb und Al sowie
Mg–Spuren) an der Wachstumsfront (gezackter Bereich 1 in der linken TEM–Aufnahme).
Der dunkle Bereich 2 in der linken TEM–Aufnahme entha¨lt u¨berwiegend das ho¨herschmel-
zende Ag. Aufgeschmolzene Pb–Partikel (0,2 – 0,6 µm lang) wurden auch zwischen den
Ag– und Al–Partikeln innerhalb der gesinterten Paste gefunden. Die
”
Pilze“ sind kleiner
52 Kapitel 3. Siebdruck–Metallisierung
Abbildung 3.15: Oben: TEM–Aufnahmen der Pasten/Si–Grenzfla¨che, bei der
eine Ag/Al–Paste durch SiNx gefeuert wurde, mit pilz– (links) und pyramiden-
fo¨rmigen (rechts) Strukturen. An der linken Aufnahme sieht man deutlich, daß
das Metall an der Stelle in das Si eindiffundiert, wo die Metall–Partikel die
Si–Oberfla¨che beru¨hren. Bei dem eindiffundierten Metall lassen sich deutlich
zwei Bereiche unterscheiden. Die EDX–Spektren (unten) zeigen, daß der helle-
re Bereich (1) (linkes EDX–Spektrum) hauptsa¨chlich aus Al und Pb besteht,
wa¨hrend in dem dunkleren Bereich (2) (rechtes EDX–Spektrum) u¨berwiegend
Ag vorkommt.
am Rand der Metallisierungsfinger, da dort offenbar weniger Ag nachgefu¨hrt werden kann.
Interessanterweise besitzen diese Strukturen hinsichtlich des Pilzrandes eine Orientierungs-
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korrelation zum Si. Und zwar nehmen die geradlinigen Stu¨cke exakt die Orientierung der
Si–(111)–Ebenen auf, d.h. es gibt eine bevorzugte Wachstumsrichtung im Si.
Um zu untersuchen, ob es evtl. eine Korrelation zwischen diesen Strukturen und dem
Kontaktwiderstand gibt, wurden TEM–Aufnahmen von Kontaktfingern gemacht, die (i)
optimal, (ii) zu kurz und (iii) zu lange gefeuert worden waren. Die Strukturen traten
allerdings bei allen drei Proben auf und die Qualita¨t des Kontaktwiderstandes konnte
nicht auf die Mikrostruktur der Pasten/Si–Grenzfla¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden. Es ko¨nnte
allerdings sein, daß die Dichte dieser Strukturen den Kontaktwiderstand bestimmt, woru¨ber
die 2–dimensionalen TEM–Aufnahmen jedoch keinen Aufschluß geben ko¨nnen.
Die Datenbla¨tter zu den Ag/Al–Pasten geben an, daß sich aufgrund des Al–Gehaltes ein
Al–BSF ausbildet. Anhand der in der vorliegenden Arbeit durchgefu¨hrten Untersuchungen
wird diese Behauptung eindeutig widerlegt. Denn Al diffundiert bei diesen Pasten sehr in-
homogen in den Si–Wafer hinein und es bildet sich kein Al/Si–Eutektikum aus. Anhand von
SIMS–Messungen konnte ebenfalls kein Al–dotierter Bereich in der Na¨he der Si–Oberfla¨che
gefunden werden.
3.3.4 Einfluß auf die Volumenlebensdauer
Die Metallisierungspasten enthalten in nicht unerheblicher Konzentration eine Anzahl von
Verunreinigungen, da die Pastenbestandteile ohne einen erheblichen zusa¨tzlichen Kosten-
aufwand nicht reiner hergestellt werden ko¨nnen (die Reinheit der verwendeten Al-Pulver
liegt z.B. zwischen 99,7 % - 99,99 %). Die Diffusion von Verunreinigungen aus den Metallpa-
sten ins Silizium wurde bereits Anfang der 80er Jahre von Craen et al. untersucht [VCFA84].
Er fand in den Pasten fu¨r die Vorderseitenmetallisierung als Verunreinigungen B, Ti, Fe, Cu
und Ag8. Bei den untersuchten Pasten konnten die Autoren einen direkten Zusammenhang
zwischen der Ag–Verunreinigungskonzentration und dem Wirkungsgrad beobachten. Bei
den Pasten fu¨r die Ru¨ckseitenmetallisierung ist die hauptsa¨chliche metallische Verunreini-
gung Fe, welches u¨ber die Al–Herstellung in die Pasten gelangt. Narasimha et al. [NR97]
haben eine Degradation von Uoc in Abha¨ngigkeit von der Peaktemperatur wa¨hrend des Sin-
terns einer Al–Paste beobachtet und konnten diese der Diffusion von Fe aus der Al–Paste
zuordnen. Amick et al. fanden in diesen Pasten zusa¨tzlich Mo, Cr und Ti [ABH94]. Bei
den in der vorliegenden Arbeit gemessenen EDX–Spektren zeigte sich ebenfalls deutlich
8Ag verursacht eine tiefe Sto¨rstelle und ist deshalb eine Verunreinigung, wa¨hrend Al eine flache Sto¨rstelle
und deshalb ein Donator ist.
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Fe als ha¨ufigste Verunreinigung (siehe z.B. Abbildung 3.8). In der Na¨he der Si–Oberfla¨che
wurden außerdem S, Mg, O und C identifiziert (siehe Abbildung 3.15).
Bei geschickter Prozeßfu¨hrung findet wa¨hrend des Sinterns der Metallisierungspasten gleich-
zeitig mit der BSF–Bildung ein Gettern der Verunreinigungen statt. Der Gettereffekt9 ist
gerade bei der Siebdruckmetallisierung essentiell wichtig. Denn wenn die Verunreinigungen
aus den Metallisierungspasten ungehindert in das Si–Volumen eindiffundieren ko¨nnten, so
wu¨rde sich die Volumenlebensdauer drastisch reduzieren und damit den Zellwirkungsgrad
extrem verringern. Der Gettereffekt beruht darauf, daß sich Verunreinigungen, die aus
der Metallisierungspaste oder aus dem Si–Volumen stammen, beim Sintern in der Al–Si–
Schmelze ansammeln. Da die Lo¨slichkeit der Verunreinigungen in der Schmelze gro¨ßer ist
als in kristallinem Si, steigt deren Konzentration in der Schmelze an. Fu¨r die Gettereffizienz
spielen folgende Faktoren eine Rolle:
• die Dicke der Al–Schicht,
• die Diffusionskonstanten der Verunreinigungen in Si,
• die Lo¨slichkeit der Verunreinigungen in der Al–Si–Schmelze,
• das Vorhandensein einer Glasfritte,
• die Kristallorientierung (unterschiedlich fu¨r verschiedenen Metalle nach [VCFA84].
In Si–Ausgangsmaterial mit niedriger Volumenlebensdauer kann das Gettern mit Al–Pasten
die Volumenlebensdauer verbessern. Im Fall von gutem Ausgangsmaterial ist es jedoch
umgekehrt: Ein Teil der Verunreinigungen diffundiert in das Si–Volumen und reduziert
die Volumenlebensdauer. Um zu testen, in wieweit die Volumenlebensdauer des verwen-
deten hochqualitativen FZ p–Si bei dem in der vorliegenden Arbeit verwendeten Solar-
zellprozeß tatsa¨chlich reduziert wird, wurde bei einer Solarzellen–Charge die Volumenle-
bensdauer vor und nach der Solarzellenprozessierung gemessen. Um sicher zu gehen, daß
die Reduktion der Lebensdauer alleine durch die Formation der Siebdruckkontakte und
nicht durch andere Prozeßschritte verursacht wird, wurden Referenz–Solarzellen mit aufge-
dampften Metallkontakten hinzugenommen, die bis auf die Metallisierung parallel mit den
Siebdruck–Solarzellen prozessiert wurden. Zur Messung der Volumenlebensdauer wurden
die Siebdruckkontakte, die SiNx–Antireflexbeschichtung und der Emitter von den fertigen
Zellen abgea¨tzt, der Si–Wafer RCA gereinigt und beidseitig mit SiNx passiviert. Es zeigte
sich, daß sich die Volumenlebensdauer bei Zellen mit aufgedampften Kontakten wa¨hrend
9Eine ausfu¨hrliche Beschreibung des Getterprozesses findet man in [Nag02].
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des Zellprozesses praktisch nicht a¨ndert, wa¨hrend die Formation der Siebdruckkontakte die
Volumenlebensdauer durchschnittlich um ca. 20 % reduziert.
3.3.5 Optimierung der Siebdruckmetallisierung
Mit Hilfe von Teststrukturen wurde anhand von Kontakt– und Fingerwiderstands–Messun-
gen eine Vorauswahl an Metallisierungspasten getroffen und ein optimales Prozeßfenster
zum Sintern der Siebdruckmetallisierung ausgewa¨hlt. Auf diese Weise konnte die Zahl der
zu prozessierenden Solarzellen effektiv minimiert werden. Abbildung 3.16 zeigt, daß die
Optimierung der Feuerbedingungen hauptsa¨chlich ein Kompromiß darstellt zwischen dem
Kontaktwiderstand und der Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung im Zwischenfingergebiet,
da deren funktionale Abha¨ngigkeit von der Bandgeschwindigkeit (bzw. der Temperdauer)
gegenla¨ufig ist.
Neben der Peaktemperatur und der Temperdauer hat die Oberfla¨chenbeschaffenheit des
Si–Ausgangsmaterials sowie dessen Kristallorientierung einen wesentlichen Einfluß auf die
Druckqualita¨t und das Feuerverhalten der Pasten. Sa¨mtliche Versuche mit Metallisierungs-
pasten sowie mit aufgedampftem Al haben gezeigt, daß das Sintern des Kontaktes und
das Durchsintern von SiNx durch eine mit zufa¨lligen Pyramiden texturierte Si–Oberfla¨che
beschleunigt wird. Die Abbildungen 3.17 zeigen den resultierenden spezifischen Kontakt-
widerstand sowie den Ru¨ckseiten–Wirkungsgrad von gleichartig gefeuerten bifazialen Si–
Solarzellen als Funktion der Temperdauer fu¨r planare sowie texturierte Si–Oberfla¨chen.
Offensichtlich kann die Temperdauer bzw. die Peaktemperatur bei texturierten Proben re-
duziert werden, was die Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung im Zwischenfingergebiet und
die Volumenlebensdauer verbessert.
Der Vergleich mit dem Temperverhalten von aufgedampftem Al beweist, daß diese Verbes-
serung alleine auf die Beschaffenheit der Si–Oberfla¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden kann. Nach
Cheek et al. [CMVOF84] werden <100> und <111> orientiertes Si von der Glasfritte
unterschiedlich tief gea¨tzt, da <111> orientiertes Si 3mal so schnell oxidiert wie <100>
orientiertes Si. Die Ursache fu¨r die unterschiedliche Oxidationsrate liegt in der Zahl der
Bindungen, mit denen das a¨ußere Si–Atom ru¨ckgebunden ist. Bei <111> orientiertem Si
ist das a¨ußerste Si–Atom nur mit einem einzigen Si–Atom ru¨ckgebunden, wa¨hrend es bei
<100> orientiertem Si zwei Si–Atome sind. Da die Flanken der Pyramiden <111> orien-
tiert sind, sintern die Metallisierungspasten schneller auf texturiertem Si.
Durch Optimierung von Peaktemperatur und Temperdauer konnte auf 1,5–Ωcm p–Si ein
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Abbildung 3.16: Optimierung des Feuerprofils der Siebdruckmetallisierung bei
einer Peaktemperatur von 920◦C als Funktion der Bandgeschwindigkeit des IR–
Durchlaufofens. Die linke Abbildung zeigt die Messung der elektrischen Eigen-
schaften der Siebdruckmetallisierung. In der rechten Abbildung sind die effekti-
ve ORG von SiNx–beschichteten Lebensdauerproben unterschiedlicher Schicht-
zusammensetzung sowie die resultierenden RS–Wirkungsgrade von bifazialen
Si–Solarzellen mit einem siebgedruckten RS–Kontakt und einer SiNx–Schicht
mit n633 ≈ 2, 4 dargestellt.
spezifischer Kontaktwiderstand von 15 mΩcm2 erreicht werden. Dieser Wert ist allerdings
doppelt so hoch wie im Fall von aufgedampftem Al. Die TEM–Untersuchungen zeigen, daß
die sich bildende Glasschicht an der Metall/Si–Grenzfla¨che hierfu¨r verantwortlich ist, da
sie die Kontaktfla¨che zwischen Metall und Si reduziert (siehe Abbildung 3.18).
Die kleinsten gemessenen Fingerwidersta¨nde lagen zwischen 0,7 und 1,3 Ω. Diese Werte
sind aufgrund des Al–Gehaltes der Pasten fu¨r die Ru¨ckseitenmetallisierung 2 – 3mal ho¨her
als die typischen Fingerwidersta¨nde der Ag–Pasten fu¨r die Vorderseiten–Metallisierung
(0,4 – 0,6 Ω). Da der Al–Gehalt wesentlich den Kontaktwiderstand beeinflußt, stellt das
Al/Ag–Verha¨ltnis immer ein Kompromiß zwischen Kontakt– und Fingerwiderstand dar.
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Abbildung 3.17: Gemessener spezifischer Kontaktwiderstand (links) und RS–
Wirkungsgrad (rechts) von Proben mit einem siebgedruckten Kontaktgitter
(Ag/Al–Paste) auf texturiertem (Quadrate) und planarem (Kreise) Si als Funk-
tion der Temperdauer bei einer Peaktemperatur von 920◦C.
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Abbildung 3.18: TEM–Aufnahme der Pasten/Si–Grenzfla¨che mit einem Be-
reich, an dem sich eine Glasschicht zwischen den gesinterten Al–Partikeln und
dem Al/Si–Eutektikum befindet.
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3.4 Zusammenfassung
In diesem Kapitel wurde die Kontaktformierung von Metallisierungspasten auf p–Si an-
hand von TEM–Bildern, EDX–Spektren und SIMS–Messungen untersucht. Es sollte hier
erwa¨hnt werden, daß derartige detaillierte Untersuchungen in der Literatur bisher nicht
vero¨ffentlicht wurden. Zusa¨tzlich wurde die Siebdruckmetallisierung fu¨r bifaziale Zellru¨ck-
seiten optimiert und auf Solarzellen angewendet. Die wichtigsten Ergebnisse sind:
1. Alle untersuchten Metallisierungspasten besitzen die Fa¨higkeit, durch SiNx–Schichten
hindurch zu sintern.
2. Al–Pasten und Ag/Al–Pasten unterscheiden sich deutlich bezu¨glich der Kontaktfor-
mation auf p–Si:
• Beim Sintern von Al–Pasten auf p–Si entsteht beim Durchsintern der SiNx–
Schicht ein homogenes Al/Si–Eutektikum sowie eine p+–dotierte Schicht, die
eine Al–BSF–Bildung ermo¨glicht.
• Beim Sintern von Ag/Al–Pasten auf p–Si entsteht kein homogenes Eutektikum
an der Si–Oberfla¨che und entgegen den Angaben der Pastenhersteller bildet
das in den Ag/Al–Pasten vorhandene Al kein homogenes Al–BSF. Stattdessen
diffundieren die verschiedenen Metalle entlang von Vorzugsrichtungen in das Si–
Volumen hinein, so daß pilz– oder pyramidenfo¨rmige Strukturen entstehen. Die
niedrigschmelzenden Metalle (Al und Pb) befinden sich dabei an der Wachs-
tumsfront.
3. Durch die Diffusion von Verunreinigungen aus den Metallisierungspasten in das Si–
Volumen reduziert sich die Volumenlebensdauer um durchschnittlich ca. 20 %.
Kapitel 4
Charakterisierungsmethoden fu¨r
SiNx–Schichten
Ein Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit ist die Untersuchung des Passivier– und Tem-
perverhaltens von PECVD SiNx–Schichten zur Optimierung der elektronischen Oberfla¨-
chenpassivierung der Solarzellen–Vorderseite (Kapitel 5) und Ru¨ckseite (siehe Kapitel 6)
fu¨r die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte neuartige Solarzellenstruktur. Dies erforder-
te eine detaillierte Charakterisierung der strukturellen, elektrischen und optischen Eigen-
schaften der PECVD SiNx–Schichten in Abha¨ngigkeit von den Abscheidebedingungen der
Schichtherstellung und eines darauffolgenden Temperschrittes. In diesem Kapitel sollen
daher die zur SiNx–Charakterisierung verwendeten Meßmethoden jeweils kurz beschrieben
werden. Die Optimierung der SiNx–Passivierbeschichtung erfolgte durch Messung der ef-
fektiven U¨berschußladungstra¨gerlebensdauer τeff (siehe Abschnitt 4.1). Weiterhin wird auf
die verwendete Methode zur Bestimmung der effektiven ORG Seff (siehe Abschnitt 4.1.1)
sowie der Emittersa¨ttigungsstromdichte J0e (siehe Abschnitt 4.1.2) aus der gemessenen
effektiven Ladungstra¨gerlebensdauer eingegangen. Im zweiten Teil dieses Kapitels (Ab-
schnitt 4.2) werden Kapazita¨ts–Spannungs–(C(U))–Messungen beschrieben, die in Kapi-
tel 6.6 zur Charakterisierung der Si/SiNx–Grenzfla¨cheneigenschaften verwendet werden.
Zum Versta¨ndnis der in der vorliegenden Arbeit erstmals an MNS–Kondensatoren unter
Beleuchtung durchgefu¨hrten C(U)–Messungen wird in Abschnitt 4.2.3 kurz das Verhalten
von MOS–Kondensatoren bei beleuchteten C(U)–Messungen erla¨utert. Die zur Bestim-
mung der strukturellen Eigenschaften (Si/N/H/O–Tiefenprofile, Si/N–Verha¨ltnis) verwen-
deten kernphysikalischen Meßmethoden werden in Abschnitt 4.3 und die Bestimmung der
Massendichte mittels Ro¨ntgenstrahlen–Reflektometrie in Abschnitt 4.4 vorgestellt. Mit Hil-
60
4.1. Ladungstra¨gerlebensdauer 61
fe von Ferninfrarot– und Raman–Spektroskopie (Abschnitt 4.5) wurden die verschiedenen
Bindungsverha¨ltnisse bestimmt und der Einfluß eines Temperschrittes auf die optischen Ei-
genschaften der SiNx–Schichten wurde mittels Spektraler Ellipsometrie untersucht (siehe
Abschnitt 4.6).
4.1 Ladungstra¨gerlebensdauer
In der vorliegenden Arbeit wurden Ladungstra¨gerlebensdauer–Messungen zur Qualita¨ts-
kontrolle des Si–Ausgangsmaterials und der SiNx–Passivierbeschichtungen eingesetzt so-
wie um den Einfluß einzelner Prozeßschritte auf die Volumenlebensdauer τb und die ORG
zu bestimmen. Hierfu¨r standen zwei kontaktlose Meßverfahren zur Verfu¨gung, welche sich
sinnvoll erga¨nzen: die Methode des mikrowellendetektierten Photoleitfa¨higkeitsabklingens
(engl. microwave–detected photoconductance decay, MW–PCD) sowie die quasistatische
Photoleitfa¨higkeitsmessung (engl. quasi–steady–state photoconductance, QSSPC). Bei bei-
den Methoden ist die effektive Ladungstra¨gerlebensdauer τeff die Meßgro¨ße. Das prinzipielle
Problem ist nun, daß sich τeff aus der Rekombination im Volumen und an den Oberfla¨chen
zusammensetzt. Zur Separation von Volumen- und Oberfla¨chenrekombination wurde des-
halb in der vorliegenden Arbeit qualitativ hochwertiges Si-Ausgangsmaterial mit bekannter
Volumenlebensdauer als Referenz verwendet.
Bei der MW–PCD–Methode werden mittels eines gepulsten Infrarotlasers (GaAs–Halblei-
terlaser, 904 nm) in der Probe Ladungstra¨gerpaare erzeugt, die nach Ende des Lichtpul-
ses im Volumen und an der Oberfla¨che der Probe rekombinieren. Die hiermit verbunde-
ne zeitliche A¨nderung der Leitfa¨higkeit wird mittels Reflexion von Mikrowellen an freien
Ladungstra¨gern im Wafer gemessen [DN62,KB86, Sch95]. Zur Bestimmung von τeff wird
eine Exponentialfunktion an den monoexponentiellen Teil der Transiente angefittet. Das
Grundinjektionsniveau wird bei den Messungen durch eine Halogenlampe festgelegt, deren
Intensita¨t u¨ber eine kalibrierte Solarzelle bestimmt wurde. Die in die Probe eingekoppelte
Laserleistung ist dabei klein gegenu¨ber der Leistung der konstanten Hintergrundbeleuch-
tung (
”
Bias–Beleuchtung“), wodurch die Bedingungen fu¨r eine Kleinsignalmessung erfu¨llt
sind [KAV88]. Wenn bei den in der vorliegenden Arbeit gemessenen τeff–Werten keine wei-
teren Angaben gemacht werden, wurden die Proben bei einem Biaslicht von 0,5 Sonnen
vermessen. Weitere Details zur Meßmethode sowie zur verwendeten Meßapparatur der Fir-
ma Phoenicon findet man in [Sch98b].
Bei der QSSPC–Messung wird die Probe mit einem Blitz von minimal 100 µs und maximal
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2,3 ms Dauer beleuchtet. Je nach Ladungstra¨gerlebensdauer stellt das Blitzlicht eine nahezu
transiente oder nahezu konstante Beleuchtung dar. Unter diesen sogenannten quasitransi-
enten oder quasistatischen Bedingungen ergibt sich τeff wie folgt aus der Generationsrate
G und der U¨berschußladungstra¨gerdichte ∆n [NBA99]:
τeff(∆n) =
∆n(t)
G(t)− d∆n(t)
dt
. (4.1)
Bei der in der vorliegenden Arbeit verwendeten Meßapparatur von Sinton Consulting
wird ∆n aus der Leitfa¨higkeit berechnet [SC96], die kontaktfrei mit einem hochfrequenten
Schwingkreis gemessen wird. Gleichzeitig wird aus dem zeitaufgelo¨st gemessenen Kurz-
schlußstrom einer kalibrierten Referenzsolarzelle die Generationsrate G bestimmt. Die QS-
SPC ermo¨glicht damit eine schnelle injektionsabha¨ngige Messung von τeff(∆n) fu¨r Beleuch-
tungssta¨rken zwischen 0,05 und 170 W/cm2 (dies entspricht 0,5 bis 1700 Sonnen). Eine
ausfu¨hrliche Beschreibung der Meßmethode findet man in [SC95, SC96], Details zur ver-
wendeten Meßapparatur sind in [Ber98] beschrieben.
Trotz der fu¨r quasitransiente und quasistatische Bedingungen exakt gu¨ltigen Auswertung
(Gleichung 4.1) ko¨nnen quasistatisch und quasitransient gemessene Ladungstra¨gerlebens-
dauern aufgrund der unterschiedlichen U¨berschußladungstra¨ger–Profile in der Probe ver-
schieden sein. In [NLS+00] wird der Unterschied zwischen statisch und transient gemessenen
Lebensdauern in Abha¨ngigkeit von der ORG, τb, der Waferdicke und der Wellenla¨nge des
Blitzlichtes berechnet. Aus dieser Studie ergibt sich, daß fu¨r kleine ORG der Unterschied
zwischen quasistatisch und quasitransient gemessenen τeff–Werten vernachla¨ssigbar ist. Das
ist in der vorliegenden Arbeit fu¨r alle durchgefu¨hrten Messungen der Fall.
4.1.1 Bestimmung der Oberfla¨chenrekombinationsgeschwindigkeit
Die Grundlagen zur Bestimmung der Rekombinationsparameter ORG und τb wurden in
der Literatur schon ha¨ufig beschrieben. Deshalb werden in der vorliegenden Arbeit nur
die zur Auswertung der gemessenen τeff–Werte erforderlichen Gleichungen vorgestellt. Ei-
ne fundierte und u¨bersichtliche Beschreibung der verschiedenen Rekombinationsprozesse
in Halbleitern sowie der Theorie der Rekombinationsdynamik von U¨berschußladungstra¨-
gern findet man in den Dissertationen von Nagel und Schmidt [Nag02, Sch98b]. Die dort
beschriebene Theorie der Rekombinationsdynamik basiert im wesentlichen auf der Publi-
kation von Luke und Cheng [LC87], bei Nagel findet man zusa¨tzlich eine Erweiterung fu¨r
den statischen Fall.
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In der vorliegenden Arbeit wurden zur experimentellen Bestimmung der ORG Teststruktu-
ren mit beidseitiger SiNx–Beschichtung verwendet. Die ORG ist bei identisch passivierten
Oberfla¨chen gegeben durch [LC87]:
Seff =
√
Dn
(
1
τeff
− 1
τb
)
tan
[
W
2
√
1
Dn
(
1
τeff
− 1
τb
)]
(4.2)
Hier sind Dn die Diffusionskonstante der Minorita¨tsladungstra¨ger (in p–Si sind dies die
Elektronen) und W die Waferdicke. Ist die Volumenlebensdauer des verwendeten Si–Ma-
terials bekannt, so la¨ßt sich die ORG mit dieser Beziehung direkt aus dem gemessenen
τeff bestimmen. Im allgemeinen kann τb allerdings nur mit einer gewissen Unsicherheit
angegeben werden, wobei als oberer Grenzwert die intrinsische Ladungstra¨gerlebensdauer
von Si angesehen werden kann. Der ho¨chste gemessene τeff–Wert gibt dagegen einen unteren
Grenzwert an, der sich desto dichter dem tatsa¨chlichen τb anna¨hert, je besser die Qualita¨t
der Oberfla¨chenpassivierung ist.
Liegt an der Halbleiteroberfla¨che eine Bandverbiegung vor (z.B. aufgrund von Ladungen
in der Passivierschicht oder eines diffundierten Emitters), so wird die Berechnung der La-
dungstra¨gerverteilungen im Vergleich zum Flachbandfall erheblich komplizierter. Es ist
jedoch mo¨glich, eine sogenannte effektive ORG Seff zu definieren, die sich an einer virtuel-
len Oberfla¨che im Halbleiter am Rand der Raumladungszone befindet (siehe auch Abbil-
dung 4.1). In diesem Fall ist in Gleichung 4.2 S durch Seff zu ersetzen.
4.1.2 Bestimmung der Emittersa¨ttigungsstromdichte
Zur Berechnung der Gesamt–Rekombination im Emitter aus der gemessenen Ladungstra¨-
gerlebensdauer kann die gleiche Theorie angewendet werden wie zur Berechnung der ORG
von nicht–diffundierten Oberfla¨chen. Analog dazu definiert man eine virtuelle Oberfla¨che,
welche auf der Basisseite am Rand der Raumladungszone des pn–U¨bergangs liegt (sie-
he Abbildung 4.1). Optisch generierte U¨berschußladungstra¨ger, welche von der Basis her
diese virtuelle Oberfla¨che erreichen, rekombinieren anschließend entweder im Bereich der
Raumladungszone, im Volumen oder an der Oberfla¨che des Emitters. Dabei ist eine genaue
Kenntnis der Rekombinationsprozesse im Emitter fu¨r die Beschreibung der Emittereigen-
schaften nicht erforderlich. Die Charakterisierung der gesamten Rekombinationsverluste im
Emitter ist allein durch Kenntnis von Seff am Rand der Raumladungszone mo¨glich. Denn
die zeitabha¨ngige Diffusionsgleichung in der Basis kann unter statischen Randbedingungen
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gelo¨st werden, wenn gilt: 10×τe ≤ τb, d.h. wenn die Ladungstra¨gerlebensdauer in der Basis
um Gro¨ßenordnungen gro¨ßer ist als im Emitter. Dies nennt man die sogenannte Quasistati-
sche Emitterna¨herung [JM81]. Als Folge der hohen Dotierung des Emitters (u¨blicherweise
zwischen 1018 und 1020 cm−3) betra¨gt τe aufgrund der Auger–Rekombination weniger als
1 µs, so daß obige Bedingung in der Praxis gut erfu¨llt ist.
Die effektive ORG am Rand der Raumladungszone (x = w) ist im allgemeinen definiert
als
Seff ≡ Us
∆n|x=w = −
Jn
q∆n
=
Jp
q∆n
(4.3)
mit der Rekombinationsrate Us, der Elektronenstromdichte Jn und der Lo¨cherstromdichte
Jp. Fu¨r den Fall, daß Rekombination und Generation in der Raumladungszone vernachla¨s-
sigt werden ko¨nnen, folgt aus der Ladungsneutralita¨t: Jn = −Jp.
Emitter RLZ Basis
p-Si
S
eff
S
e
S
b
n+-Si
Abbildung 4.1: Schematische Darstellung der Probenkonfiguration bei der Mes-
sung der Emittersa¨ttigungsstromdichte J0e.
Zwischen Jn und J0e besteht nach dem 1–Diodenmodell (siehe Gleichung 2.1) unter der
Annahme eines Idealita¨tsfaktors von 1 der Zusammenhang [KS85]:
Jn = J0e(e
(qU/kT ) − 1). (4.4)
Durch Einsetzen von [KS85]
np = ni
2e(U/kT ) (4.5)
und
np− n2i = (n0 +∆n)(p0 +∆n)− n2i ≈ ∆n(NA +∆n) (4.6)
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in Gleichung 4.4 erha¨lt man
Jn = −J0e (NA +∆n)
n2i
. (4.7)
Setzt man diese Gleichung wiederum in die Definitionsgleichung 4.3 fu¨r die effektive ORG
Seff ein, so erha¨lt man folgenden Zusammenhang zwischen J0e und Seff:
Seff =
J0e(NA +∆n)
qn2i
. (4.8)
Zur experimentellen Bestimmung von Seff und J0e muß noch ein Bezug zur eigentlichen
Meßgro¨ße, der effektiven Ladungstra¨gerlebensdauer τeff hergestellt werden. Dies ist analy-
tisch fu¨r die Grenzfa¨lle Niedrig– und Hochinjektion mo¨glich.
Bestimmung von J0e in Hochinjektion
Die effektive Lebensdauer im volumenbegrenzten Fall (S → 0) ist gegeben durch [YG86]
1
τeff
=
1
τb
+
2S
d
. (4.9)
Einsetzen von Gleichung 4.8 liefert
1
τeff
=
1
τb
+
2J0e(NA +∆n)
qn2i d
. (4.10)
In Hochinjektion (∆n NA) vereinfacht sich dieser Ausdruck zu
1
τeff
=
1
τb
+
2J0e
qn2i d
∆n. (4.11)
Daraus folgt, daß J0e bei Auftragung von τ
−1
eff als Funktion von ∆n direkt aus der Steigung
bestimmt werden kann. Diese Methode wurde 1985 von Kane und Swanson vorgeschla-
gen [KS85]. Sie eignet sich besonders fu¨r hochohmiges Si (50 – 5000 Ω/sq), da es sich schon
bei niedrigeren Beleuchtungssta¨rken in Hochinjektion befindet. Man beachte, daß in diesem
Fall die Volumenlebensdauer τb die Hochinjektions–Volumenlebensdauer ist.
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Bestimmung von J0e in Niedriginjektion
In Niedriginjektion (∆n NA) vereinfacht sich Gleichung 4.8 zu
Seff =
J0eNA
qn2i
.
⇒ J0e = qn
2
i
NA
Seff. (4.12)
Bei bekanntem τb kann Seff nach Gleichung 4.2 direkt aus dem gemessenen τeff berechnet
werden.
Der Wert von ni geht entscheidend in die J0e–Berechnung ein. In dieser Arbeit wurde ein
ni–Wert von 1, 0 × 1010 cm−3 (bei T = 300 K) verwendet, der auf Messungen von Sproul
und Green beruht [SG91]. Vor dieser Vero¨ffentlichung wurde allgemein ein ho¨herer ni–Wert
von 1, 45 × 1010 cm−3 angenommen (z.B. in [KSS90]). Ku¨rzlich wurde gezeigt [ASHG99],
daß ni noch weiter nach unten auf einen Wert von 9, 65× 109 cm−3 korrigiert werden muß.
In der vorliegenden Arbeit wurde der ho¨here ni–Wert beibehalten, um einen Vergleich mit
J0e–Literaturwerten zu ermo¨glichen, die mit 1, 0× 1010 cm−3 berechnet wurden.
Vergleich von QSSPC– und MW–PCD–Messungen zur J0e–Bestimmung
Abbildung 4.2 zeigt die QSSPC–Messungen an einem 100 Ω/sq–Emitter in Niedrig– (links)
sowie in Hochinjektion (rechts). In Tabelle 4.1 werden die resultierenden J0e–Werte mit
den MW–PCD Messungen in Niedriginjektion verglichen. Eine Messung von J0e in Hoch-
injektion kann bei den hier zur Verfu¨gung stehenden Meßapparaturen nur mittels QSSPC
erfolgen, da bei der MW–PCD–Apparatur die Lichtintensita¨t hierzu nicht ausreicht. Die
J0e–Werte aus den MW–PCD und QSSPC–Messungen stimmen recht gut u¨berein, wobei
mittels QSSPC–Messungen etwas niedrigere J0e–Werte bestimmt werden. Abbildung 4.2
zeigt zusa¨tzlich deutlich, daß die Bestimmung von J0e aus den QSSPC–Messungen in
Hochinjektion mit der gro¨ßten Unsicherheit behaftet ist. Da bei den hier auftretenden
hohen Leitfa¨higkeiten der Zusammenhang zwischen Leitfa¨higkeit und Ausgangssignal des
Schwingkreises nicht mehr linear ist, muß die Kalibrierung des Schwingkreises sehr sorg-
fa¨ltig durchgefu¨hrt werden.
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Abbildung 4.2: Bestimmung von J0e anhand von QSSPC–Messungen in Nied-
riginjektion (links) sowie in Hochinjektion (rechts).
Tabelle 4.1: Vergleich der mittels QSSPC– und MW–PCD–Messungen be-
stimmten J0e–Werte einer hervorragend passivierenden Remote–SiNx–Schicht
auf einen 100–Ω/sq Emitter.
Meßmethode Injektionsbereich J0e
(fA/cm2)
MW–PCD Niedriginjektion 100
QSSPC Niedriginjektion 93
QSSPC Hochinjektion 90
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4.2 Messungen an Metall/Isolator/Halbleiter–Konden-
satoren
Bei der Messung und Auswertung von Kapazita¨ts–Spannungs–(C(U))–Kurven im Dunkeln
handelt es sich um eine Standardmethode, um Informationen u¨ber die Grenzfla¨chenzu-
standsdichte Dit(E) und die Isolatorladungsdichte Qf zu erhalten. Eine ausfu¨hrliche Be-
schreibung dieser Methode findet man in den Lehrbu¨chern [NB82, Sze81]. Im folgenden
Abschnitt 4.2.2 werden die Grundlagen nur insoweit erla¨utert, um den Verlauf der in Ab-
schnitt 6.6 beschriebenen Meß–Kurven qualitativ verstehen zu ko¨nnen. Vor kurzem wurde
von Bierhals ein numerisches Modell vorgestellt und erfolgreich auf die Si/SiO2–Grenzfla¨che
angewendet [Bie01,BMH00], welches die simultane Simulation von niederfrequenten (LF)
und hochfrequenten (HF) C(U)–Messungen nicht nur im Dunkeln, sondern auch unter ver-
schiedenen Beleuchtungssta¨rken erlaubt. Damit ist erstmals eine Untersuchung der Grenz-
fla¨cheneigenschaften von SiNx– und SiO2–Passivierschichten auf Si im Betriebszustand der
Solarzelle, also unter Beleuchtung, mo¨glich. Diese mu¨ssen nicht unbedingt mit den im Dun-
keln gemessenen Grenzfla¨cheneigenschaften von MIS (engl. Metal/Isolator/Semiconduc-
tor)–Kondensatoren u¨bereinstimmen. Abschnitt 4.2.3 gibt einen kurzen U¨berblick u¨ber die
wichtigsten Resultate zur Si/SiO2–Grenzfla¨che, da die in der vorliegenden Arbeit durchge-
fu¨hrten Untersuchungen zu den Eigenschaften der Si/SiNx–Grenzfla¨che auf diesen Ergeb-
nissen aufbauen.
4.2.1 Kapazita¨ts–Spannungs–Messungen
Sowohl bei HF– als auch bei LF–C(U)–Messungen handelt es sich um differentielle Meß-
methoden, d.h. es wird jeweils die A¨nderung der Gate–Ladung QG aufgrund einer klei-
nen Spannungsa¨nderung δU bei konstanter Hintergrundspannung U0 untersucht. Das in
der vorliegenden Arbeit verwendete Meßsystem zur simultanen Messung der Nieder– und
Hochfrequenz–C(U)–Kurve [Kei87] besteht aus einem quasistatischen Kapazita¨tsmeßgera¨t
mit interner Spannungsquelle (Keithley 595 CV–Meter, – 20 bis + 20 V), einem Hochfre-
quenz-Kapazita¨tsmeßgera¨t (Keithley 590 CV–Analyzer) und einer zusa¨tzlichen Spannungs-
quelle (Keithley 230–1 Programmable Voltage Source, – 100 bis + 100 V), welche mittels
eines Signalkopplers/Frequenzfilters (Keithley 5951 Remote Input Coppler) mit der Pro-
be verbunden sind. Fu¨r die C(U)–Messung unter variabler Beleuchtungsintensita¨t ist in
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der Aluminiumkammer, die den Probentisch umschließt, ein Einsatz fu¨r diverse Graufil-
ter vorgesehen, welche das Licht einer Halogenlampe unterschiedlich stark abschwa¨chen.
Zwischen der Messung der LF–Kurve im Dunkeln und unter Beleuchtung besteht der Un-
terschied, daß bei Messung unter Beleuchtung ein kleineres Zeitfenster zur Bestimmung
des konstanten Leckstromes und des Verschiebungsstromes gewa¨hlt werden muß. Denn un-
ter Beleuchtung wird die Anzahl der Minorita¨tsladungstra¨ger drastisch erho¨ht, so daß alle
Umladungsprozesse, deren Rate durch die Anzahl der Minorita¨tsladungstra¨ger begrenzt
ist, wesentlich schneller ablaufen. Eine umfassende Darstellung der Messung und Auswer-
tung von LF– und HF–Kurven, sowie charakteristische Fehlerquellen findet man neben
dem bereits genannten Keithley–Handbuch [Kei87] in [Bie01].
Es sollte erwa¨hnt werden, daß die C(U)–Meßmethode auf die Charakterisierung von nahe-
zu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten beschra¨nkt ist. Mit zunehmendem Si–Gehalt nimmt
die Leitfa¨higkeit der SiNx–Schichten zu (siehe 6.1), so daß SiNx–Schichten mit n633 > 2,0 zu
leitfa¨hig sind, um die LF–Kapazita¨t CLF noch messen zu ko¨nnen. Denn ein grundsa¨tzliches
Problem bei der quasistatischen Kapazita¨tsmessung ist, daß neben dem reinen Verschie-
bungsstrom praktisch immer auch ein Leckstrom u¨ber den MIS-Kondensator auftritt. Die-
ser a¨ußert sich darin, daß die Ladungskurve nicht gegen einen konstanten Sa¨ttigungswert
strebt. Ist der Leckstrom noch relativ klein (< 50 pA), so kann die Kapazita¨tsmessung um
diesen Wert korrigiert werden.
4.2.2 Grundlagen zur Messung der C(U)–Kurven von MIS–Kon-
densatoren
Um den funktionellen Verlauf von LF– und HF–C(U)–Kurven zu verdeutlichen, wird im fol-
genden zuna¨chst der einfachste Fall des idealen MIS–Kondensators im Dunkeln beschrieben.
Dieser ist dadurch gekennzeichnet, daß kein nennenswerter Unterschied der Austrittsarbei-
ten zwischen Halbleiter und Gatemetallisierung sowie nur eine vernachla¨ssigbare Grenz-
fla¨chenzustandsdichte und Dichte fester positiver Ladungen vorhanden sind. Anschließend
wird der Einfluß von im realen Fall vorhandenen Grenzfla¨chenzusta¨nden und festen La-
dungen (sowie Zusta¨nden) im Isolator auf die C(U)–Charakteristik betrachtet. Es wird
prinzipiell nur auf MIS–Kondensatoren mit p–dotiertem Substrat eingegangen, da auch fu¨r
die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten kristallinen Si–Solarzellen ausschließlich p–Si als
Ausgangsmaterial verwendet wurde.
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Der ideale MIS-Kondensator
Das Ersatzschaltbild des idealen MIS-Kondensators ist eine Serienschaltung von zwei Kon-
densatoren, na¨mlich der konstanten Kapazita¨t des Isolators Ciso und der spannungsabha¨n-
gigen Kapazita¨t der Raumladungszone CRLZ im Si:
1
C(UG)
=
1
Ciso
+
1
CRLZ(UG)
.
Die Isolatorkapazita¨t la¨ßt sich nach der Formel eines Plattenkondensators aus der Konden-
satorfla¨che A, der Dicke diso und der Dielektrizita¨tszahl εiso des Isolators bestimmen:
Ciso =
ε0εisoA
diso
.
Die Kapazita¨t der Raumladungszone im Si kann anna¨hernd ebenfalls durch die Kapazita¨t
eines Plattenkondensators beschrieben werden. Da die Kapazita¨t eines Plattenkondensators
umgekehrt proportional zur Dicke des Dielektrikums ist, wird die Spannungsabha¨ngigkeit
von CRLZ bestimmt durch die Ausdehnung der Raumladungszone im Si in Abha¨ngigkeit von
der angelegten Gatespannung bzw. der resultierenden Bandverbiegung Ψs. Abbildung 4.3
zeigt typische Verla¨ufe von Niederfrequenz– und Hochfrequenz–C(U)–Kurven von MIS-
Kondensatoren, die in drei Bereiche aufgeteilt werden ko¨nnen:
1. Große negative Gatespannungen fu¨hren zu einer Anreicherung der frei beweglichen
Lo¨cher (Majorita¨tsladungstra¨ger in p–Si) an der Halbleitergrenzfla¨che (Akkumulati-
on, Ψs < 0). Da unter diesen Umsta¨nden der Abstand zwischen den Ladungen im
Halbleiter und den polarisierten Ladungen im Isolator minimiert wird, ist die Kapa-
zita¨t CRLZ sehr groß und die Gesamtkapazita¨t na¨hert sich Ciso. Aufgrund der hohen
Beweglichkeit der Majorita¨tsladungstra¨ger hat die Frequenz der Gatespannung kei-
nen Einfluß.
2. Wird die Gatespannung auf Null reduziert oder nimmt positive Werte an, so geht die
Bandverbiegung von Akkumulation in den Flachbandfall (Ψs = 0) und schließlich in
Verarmung (Ψs > 0) u¨ber. In diesem Fall verdra¨ngt das elektrische Feld freie positive
Ladungstra¨ger von der Halbleitergrenzfla¨che (Verarmung an Lo¨chern). Zuru¨ck bleiben
die negativ geladenen ionisierten Donatoren. Da die Breite der Raumladungszone mit
zunehmender Gatespannung wa¨chst, reduziert sich die Si–Kapazita¨t und damit auch
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die Gesamtkapazita¨t. Hier spielt die Frequenz der Gatespannung keine Rolle, da dieser
Vorgang ebenfalls von der Mobilita¨t der Majorita¨tsladungstra¨ger abha¨ngt.
3. Wird die Gatespannung weiter erho¨ht, so kommt es zu einer immer sta¨rkeren Ausbil-
dung der Raumladungszone sowie einer immer sta¨rkeren Verbiegung der Bandkanten.
Diese Verbiegung geht so weit, daß ab einer bestimmten Spannung das Fermi–Niveau
EF das intrinsische Fermi–NiveauEi u¨berschneidet (starke Verarmung, d.h. Ψs = Ψb).
EF bewegt sich dann weit in die obere Ha¨lfte der Energielu¨cke hinein (starke Inversion,
d.h. Ψs ≥ 2Ψb). Die Folge ist eine starke Erho¨hung der Besetzungswahrscheinlichkeit
im Leitungsband, d.h. eine Zunahme von negativen Ladungstra¨gern. Die Anreiche-
rung von Minorita¨tsladungstra¨gern (Elektronen) an der Grenzfla¨che wird als Inversi-
onsschicht bezeichnet, da der Leitungstyp des eigentlich p–leitenden Halbleiters inver-
tiert ist. Ist der Halbleiter in starker Inversion und die Frequenz der Wechselspannung
niedrig, dann bildet sich die Raumladungszone nicht weiter aus. Bei Erho¨hung der
Spannung tritt lediglich eine Zunahme der Elektronenkonzentration in der Inversi-
onsschicht auf. Die erforderlichen Elektronen zum Ladungsausgleich werden aufgrund
von Rekombinations– und Generationsprozessen zur Verfu¨gung gestellt. Der Abstand
zwischen den Ladungen im Halbleiter und den polarisierten Ladungen im Isolator ist
wieder sehr klein, was zu einer großen Halbleiterkapazita¨t fu¨hrt, die unabha¨ngig von
der angelegten Gatespannung ist. Die LF–Kapazita¨t CLF steigt folglich wieder auf
den Wert von Ciso an. Im Fall einer hohen Wechselspannungsfrequenz ist jedoch
der Ladungsaustausch aufgrund von Rekombination und thermischer Generation zu
langsam. Der Halbleiter kann auf die Spannungsa¨nderungen nur mit Verschiebungen
seiner Majorita¨tsladungstra¨ger an der Grenzfla¨che der Raumladungszone zum Halb-
leiter reagieren. Folglich ist die Raumladungszone sehr breit, was wiederum zu einer
kleinen HF–Kapazita¨t CHF fu¨hrt, die ebenfalls unabha¨ngig von der Gatespannung
ist.
MIS-Kondensator mit festen Ladungen und Grenzfla¨chenzusta¨nden
Im wesentlichen gibt es drei Effekte, die zu einer Abweichung der gemessenen Dunkel–
C(U)–Kurven vom Idealfall fu¨hren. Zwei Effekte – das sogenannte Stretchout sowie die
Erho¨hung des CLF–Minimums – werden durch die Grenzfla¨chenzusta¨nde verursacht und
ein dritter – die Verschiebung der C(U)–Kurven um die Flachbandspannung UFB – durch
die im realen Isolator vorhandenen Ladungen Qf [NB82].
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Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der Niederfrequenz (CLF)– und Hoch-
frequenz (CHF)–Kapazita¨ten eines idealen MIS–Kondensators auf p–dotiertem
Halbleiter als Funktion der Gatespannung UG (keine Austrittsarbeitsdifferenz,
keine Grenzfla¨chenzusta¨nde, keine festen Grenzfla¨chenladungen).
Grenzfla¨chenzusta¨nde entstehen innerhalb der Energielu¨cke von Si durch die Unterbre-
chung der periodischen Gitterstruktur an der Isolator/Si–Grenzfla¨che. Ihre Energieniveaus
sind u¨ber die Energielu¨cke von Si verteilt, weshalb man Dit definiert als:
Dit =
1
q
dQit
dE
.
Grenzfla¨chenzusta¨nde haben die Eigenschaft, ihren Ladungszustand zu a¨ndern, je nachdem
ob sie leer oder gefu¨llt sind. Der jeweilige Ladungszustand ha¨ngt davon ab, ob es sich um
einen donator– oder einen akzeptorartigen Zustand handelt. Wird eine a¨ußere Spannung an
den MIS–Kondensator angelegt, dann bewegen sich die Energieniveaus der Grenzfla¨chen-
zusta¨nde gemeinsam mit dem Valenz– und Leitungsband hoch und runter, wa¨hrend sich
das Ferminiveau nicht a¨ndert. Hierbei erfolgt eine Umladung der Grenzfla¨chenzusta¨nde,
wenn deren Energieniveau das Ferminiveau kreuzt.
Unter Stretchout versteht man die Verzerrung der Steigung der HF– sowie der LF–
Kapazita¨t beim Durchfahren der Gatespannung von Akkumulation nach Inversion. Das
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Stretchout, d.h. Auseinanderziehen beider C(U)–Kurven, kommt durch die A¨nderung der
Besetzung der Grenzfla¨chenzusta¨nde und damit der Grenzfla¨chenladungsdichte δQit bei
Variation der Gatespannung zustande. Dies kann man sich folgendermaßen veranschauli-
chen: Die Gatespannung wird um einen Betrag δQG variiert. Den langsamen A¨nderungen
der Gleichspannung ko¨nnen die Grenzfla¨chenzusta¨nde folgen. Nun la¨ßt man dem MIS–
Kondensator genu¨gend Zeit, um wieder in das thermische Gleichgewicht zu kommen. Im
Fall eines MIS–Kondensators ohne Grenzfla¨chenzusta¨nde kann dies ausschließlich durch La-
dungsa¨nderungen in der Raumladungszone von Si δQs kompensiert werden: δQG+δQs = 0,
wobei die Ladungsa¨nderung δQs von einer entsprechenden Bandverbiegung begleitet ist.
Sind nun zusa¨tzlich Grenzfla¨chenzusta¨nde vorhanden, dann geht mit jeder A¨nderung der
Bandverbiegung auch eine Vera¨nderung der Grenzfla¨chenladungsdichte einher. Der La-
dungsausgleich muß also die Bedingung δQG+ δQitδQs = 0 erfu¨llen. Durch die zusa¨tzliche
Ladungsdichte δQit ist bei einem gleichem Betrag von δQG eine geringere A¨nderung von
δQs notwendig. Deshalb ist bei einem MIS–Kondensator mit Grenzfla¨chenzusta¨nden eine
gro¨ßere A¨nderung der Gateladung no¨tig als im Fall ohne Grenzfla¨chenzusta¨nde beno¨tigt
wird, um den MIS–Kondensator von Akkumulation zu Inversion zu treiben. Weil Gate-
ladung und Gatespannung auf einfache Weise zusammenha¨ngen (dQG = CδUG), ist die
C(U)–Kurve entlang der Gatespannungsachse auseinandergezogen (engl. stretched out,
siehe Abbildung 4.4 links).
Bei einer Kleinsignala¨nderung der Hintergrundspannung (Wechselspannungsanteil!) ko¨n-
nen die Umladungen der Grenzfla¨chenzusta¨nde nur bei niedrigen Frequenzen folgen, da sie
generell eine sehr große Zeitkonstante besitzen. D.h. die Grenzfla¨chenzusta¨nde ko¨nnen nur
auf eine Kleinsignala¨nderung der Gatespannung antworten, die innerhalb einer Periode der
angelegten Wechselspannung Elektronen einfangen. Deshalb entha¨lt die Niederfrequenz–
Kapazita¨t eines MIS–Kondensators mit Grenzfla¨chenzusta¨nden bei einer gegebenen Band-
verbiegung eine zusa¨tzliche Kapazita¨t der Grenzfla¨chenzusta¨nde verglichen mit einem MIS–
Kondensator ohne Grenzfla¨chenzusta¨nde. Dies fu¨hrt zu einer Erho¨hung des Kapazita¨tsmi-
nimums der LF–Kurve im Vergleich zur HF–Kurve (siehe Abbildung 4.4 rechts). Aus der
Differenz von CLF und CHF kann die Dichte der Grenzfla¨chenzusta¨nde Dit(E) = Cit/q
berechnet werden:
Dit =
1
q
(
1
1/CLF − 1/Ci −
1
1/CHF − 1/Ci )
Die gleichen Effekte ko¨nnen prinzipiell auch durch Inhomogenita¨ten an der Grenzfla¨che
hervorgerufen werden, wenn diese mindestens die gleiche Gro¨ße wie die Raumladungszone
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Abbildung 4.4: Einfluß von Grenzfla¨chenzusta¨nden auf die Hochfrequenz–
Kapazita¨t (links) und das Minimum der Niederfrequenz–Kapazita¨t (rechts).
besitzen [NB82], S.240. Dies ko¨nnen zum Beispiel chemische Inhomogenita¨ten sein, d.h.
zum Beispiel gestreckte, gestauchte oder unabgesa¨ttigte Bindungen oder Variationen der
chemischen Zusammensetzung. Es ist prinzipiell mo¨glich zu unterscheiden, ob Stretchout
und Erho¨hung des Minimums der Niederfrequenzkapazita¨t von Grenzfla¨chenzusta¨nden oder
von Inhomogenita¨ten an der Grenzfla¨che verursacht wurden, siehe ausfu¨hrliche Beschrei-
bung in [NB82], S. 252.
Eine Verschiebung der C(U)–Kurven entlang der Spannungsachse um den Betrag der so-
genannten Flachbandspannung kann durch eine Bandverbiegung ohne a¨ußere Spannung
bewirkt werden (siehe Abbildung 4.5). Die Flachbandspannung entspricht also der von
außen anzulegenden Spannung, um die Bandverbiegung zu kompensieren. Eine Bandver-
biegung ohne a¨ußere Spannung wird zum Beispiel durch eine Differenz der Austrittsarbei-
ten von Metallelektrode und Halbleiter oder durch feste, nicht umladbare Isolatorladungen
bewirkt. Sind die Isolatorladungen positiv, tritt eine Verschiebung in Richtung negativer
Spannungswerte auf, bei negativen Isolatorladungen in Richtung positiver Spannungswerte.
Die Verschiebung aufgrund der Austrittsarbeitsdifferenz kann in der Regel jedoch gegen-
u¨ber der Verschiebung durch Isolatorladungen vernachla¨ssigt werden.
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Abbildung 4.5: Einfluß von positiven festen Isolatorladungen Qf auf Hoch– und
Niederfrequenz–Kapazita¨t.
4.2.3 Der MOS–Kondensator unter Beleuchtung
Von allen MIS–Kondensatoren ist der Al/SiO2/Si (engl. Metal/Oxide/Semiconductor, MOS)–
Kondensator der technologisch wichtigste und deshalb der bisher am meisten charakteri-
sierte [Sze81, NB82]. Trotzdem konnte der Ursprung der Si/SiO2–Grenzfla¨chenzusta¨nde
erst in letzter Zeit zufriedenstellend gekla¨rt werden [FKSF92, Fli95, FSA+96]. Eine aktu-
elle Beschreibung der Si/SiO2–Grenzfla¨che findet man auch in [Abe99,Sch98b,Bie01]
1. In
diesem Abschnitt werden ausschließlich die wichtigsten Resultate aus [Bie01] von unter
Beleuchtung gemessenen MOS–Kondensatoren zusammengefaßt:
Bei der Charakterisierung von MOS–Kondensatoren zeigte sich, daß im Fall von schlecht
passivierenden SiO2–Schichten nicht nur Sto¨rstellen an der Si/SiO2–Grenzfla¨che, sondern
auch weiter im SiO2–Volumen befindliche Sto¨rstellen zum Meßsignal beitragen ko¨nnen. Ab-
bildung 4.6 zeigt typische gemessene HF– und LF–Kurven eines MOS Kondensators mit
1Der grenzfla¨chennahe Bereich der Si/SiO2–Grenzfla¨che setzt sich zusammen aus einkristallinem Si
gefolgt von einer Monolage SiOx (aufgrund unvollsta¨ndiger Oxidation) und einer ca. 10 – 40 A˚ dicken ver-
spannten SiO2–Schicht, bevor die sto¨chiometrische, spannungsfreie, amorphe SiO2–Schicht beginnt [Sze81].
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thermisch gewachsenem SiO2. Da die SiO2–Schicht weder getempert noch ”
alnealed“2 wur-
de, besitzt die Si/SiO2–Grenzfla¨che eine relativ schlechte Oberfla¨chenpassivierung. An den
Meßkurven kann man direkt die folgenden typischen Merkmale der C(U)–Charakteristik
von MOS–Kondensatoren mit niedriger ORG ablesen:
• Im Dunkeln gemessene C(U)–Kurven besitzen eine wesentlich ho¨here Grenzfla¨chen-
zustandsdichte.
• Bei Verarmung tritt ein breiter Peak A auf, dessen Intensita¨t mit abnehmender Be-
leuchtungssta¨rke nachla¨ßt.
• Zusa¨tzlich tritt unter Beleuchtung ein sehr deutlicher, scharfer Peak B in den LF–
Kurven im Bereich der Inversion auf. Dieser u¨bersteigt u.U. sogar die Kapazita¨t der
SiO2–Schicht und nimmt mit abnehmender Beleuchtungsintensita¨t zu. Ein solcher
Peak wurde schon fru¨her in der Literatur beschrieben [KV85], konnte aber bisher
nicht zufriedenstellend erkla¨rt werden.
Um CLF und CHF im Dunkeln sowie von CLF unter verschiedenen Beleuchtungssta¨rken
simulieren zu ko¨nnen, wurde von Bierhals ein Algorithmus entwickelt [Bie01, BMH00],
der weitgehend auf dem GIRISCH–Modell [GMK88] basiert. Dieser berechnet die Ober-
fla¨chenpotentiale, die Ladungen sowie die Rekombinationsrate an der Isolator/Halbleiter–
Grenzfla¨che in Abha¨ngigkeit von der Oberfla¨chenzustandsdichte, der Sto¨rstellenverteilung
im Isolator, der angelegten Spannung sowie der Beleuchtung. Die unter Beleuchtung ge-
messene HF–Kurve kann nicht berechnet und damit auch nicht in das Simulationsmodell
eingebunden werden. Deshalb wird diese in den nachfolgenden Betrachtungen nicht be-
ru¨cksichtigt.
Die Simulationen zeigen eindeutig [Bie01], daß Grenzfla¨chenzusta¨nde alleine den in Abbil-
dung 4.6 gemessenen Verlauf der LF–Kurven nicht erkla¨ren ko¨nnen. Denn die Extraktion
der Grenzfla¨chenzustandsdichte Dit(E) aus den gemessenen LF– und HF–Dunkelkurven
fu¨hrt nach den konventionellen Methoden von Berglund und Terman [NB82] zu wider-
spru¨chlichen Resultaten. Hinzu kommt folgendes: Beru¨cksichtigt man bei der Simulation
ausschließlich Grenzfla¨chenzusta¨nde, so tritt zwar ein Peak bei der gleichen Bandverbiegung
auf wie der gemessene Peak, er ist dafu¨r aber wesentlich breiter und kann die Isolatorka-
pazita¨t nicht u¨berschreiten. Um neben der Lage des Peaks auch dessen Form und Ho¨he
2Als Alneal wird die Temperung von SiO2 nach einer Beschichtung mit Aluminium bezeichnet. Hierbei
kommt es zu einer korrosiven Reaktion von Al mit dem in der SiO2–Schicht absorbierten H2O–Moleku¨len
zu atomarem H [RP88].
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Abbildung 4.6: Gemessene Hoch– und Niederfrequenz–C(U)–Kurven fu¨r einen
Al/SiO2/p–Si MOS–Kondensator mit einer thermisch gewachsenen SiO2–
Schicht unter verschiedenen Beleuchtungsbedingungen [BMH00].
modellieren zu ko¨nnen, mu¨ssen zusa¨tzlich Volumensto¨rstellen innerhalb des Isolators an-
genommen werden, denn eine Kapazita¨t, die die Isolatorkapazita¨t u¨berschreitet, kann nur
durch eine Verringerung des Abstandes der betroffenen Ladungen zur Gate–Elektrode er-
reicht werden. Um den Einfluß von tiefer im SiO2 liegenden Sto¨rstellen zu beru¨cksichtigen,
wurden fu¨r das verwendete numerische Modell zusa¨tzliche Fla¨chen innerhalb der SiO2–
Schicht eingefu¨hrt, in denen ebenfalls die Besetzungsstatistik nach Shockley/Read und das
Gleichgewicht mit dem Halbleiter vorausgesetzt wurde. Nimmt man zusa¨tzlich an, daß der
Ladungstransfer zwischen Si und den Volumenzusta¨nden in der SiO2–Schicht durch Tun-
nelprozesse stattfindet, so gibt das Modell den experimentell beobachteten, scharfen, hohen
Peak B erstaunlich gut wieder. Der o¨rtliche Abstand der an den Umladungsprozessen be-
teiligten Volumensto¨rstellen zum Halbleiter kann maximal einige nm betragen (ca. bis zu
10 nm in Ref. [SK92]). Der effektive Einfangquerschnitt nimmt mit dem Abstand der Volu-
mensto¨rstellen im Isolator zum Halbleiter exponentiell ab [HW65]. Spa¨ter wird im Rahmen
der vorliegenden Arbeit (siehe Kapitel 6.6) gezeigt werden, daß dieses Simulationsmodell
fu¨r MOS–Kondensatoren gro¨ßtenteils auch auf die Si/SiNx–Grenzfla¨che u¨bertragen werden
kann.
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4.3 Kernphysikalische Analysenmethoden
4.3.1 Bestimmung der Si/N/O–Tiefenprofile mit ERDA
ERDA (engl. Elastic Recoil Detection Analysis) [TN00] gestattet die Untersuchung des
oberfla¨chennahen Bereiches (bis in Tiefen von 1 µm) von Festko¨rpern hinsichtlich der Zu-
sammensetzung und Tiefenverteilung von leichten Elementen (1 ≤ Z ≤ 9) in einer Mul-
tielementanalyse. ERDA ist eine relativ moderne Technik zur Materialanalyse mittels Io-
nenstrahlen. Sie wurde zum erstenmal 1976 eingefu¨hrt [LBC+76] und stellt eine direkte
Erga¨nzung fu¨r die a¨ltere und bisher bekanntere Rutherford–Ru¨ckstreuspektroskopie dar,
die eine Analyse von schweren Elementen ermo¨glicht (Z > 11). Das Verfahren ERDA be-
ruht auf der elastischen Vorwa¨rtsstreuung hochenergetischer Ionen bei Energien von etwa
1 MeV/amu.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Bestimmung der Tiefenprofile von Si, N und O fu¨r
verschiedene PECVD SiNx–Schichten mittels ERDA in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. U.
Kreissig am Tandem–Beschleuniger des Forschungszentrums Rossendorf durchgefu¨hrt. Die
zu untersuchenden SiNx–Schichten wurden mit einem Cl
7+–Ionenstrahl der Energie 35 MeV
beschossen. Um eine gute Tiefenauflo¨sung von 10 nm zu erreichen wurde unter einem re-
lativ flachen Winkel von 8◦ eingeschossen. Die beim Streuprozeß durch die Inzidenzionen
aus der Probenoberfla¨che herausgestossenen Targetatome wurden nach Energie und Mas-
se analysiert. Das Energiespektrum der herausgestossenen Targetatome wurde mit einer
Bragg–Ionisationskammer (BIC) gemessen, die fu¨r die Detektion der Atommassen von Li
bis Si geeignet ist. Die Nachweisgrenze der verwendeten Apparatur betra¨gt 0,01 bis 1 at.-%.
4.3.2 Bestimmung des H–Gehalts mit NRA
Die Kernreaktionsanalyse (engl. nuclear reaction analysis, NRA) [TN00] ermo¨glicht stan-
dardfrei und tiefenaufgelo¨st die quantitative Bestimmung von atomarem H in oberfla¨-
chennahen Schichten von Festko¨rpern durch Ausnutzung der resonanten Kernreaktion
1H(15N,αγ)12C. Hierbei werden N–Ionen des Isotops 15N auf die zu untersuchende Probe
geschossen. Diese gehen mit dem in der Probe enthaltenen H die genannte Kernreaktion ein,
die mit der Emission eines α–Teilchens und eines γ–Quants der Energie Eγ = 4,432 MeV
verbunden ist:
15N + 1H → 12C + 4He + γ(4,43 MeV)
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Durch die sehr schmale Resonanz bei einer 15N–Energie von 6,385 MeV kann der Reak-
tionsort u¨ber die Erho¨hung der Inzidenzenergie in eine bestimmte Materialtiefe gescho-
ben und damit eine Tiefeninformation gewonnen werden. Das γ–Quant wird mittels γ–
Spektroskopie unter energetischer Diskriminierung detektiert. Fu¨r die quantitative Kon-
zentrationsbestimmung wird die γ–Za¨hlrate der Probe auf die einer Referenz mit genau
bekanntem atomarem H–Gehalt normiert. Der geringe Einfluß des Untergrundes erlaubt
bei Verwendung einer exakt charakterisierten Referenz eine sehr genaue Absolutmessung.
Die NRA–Messungen wurden an verschiedenen PECVD SiNx–beschichteten, glanzgea¨tzten
Si–Wafern in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. Grambole am 5 MeV Tandem-Beschleunigers
des Forschungszentrum Rossendorf vorgenommen. Als Detektionssystem fu¨r die γ–Quanten
wurde ein NaJ (T1) Szintillator verwendet. Der 15N–Strahlstrom betrug 10 − 50 nA bei
einem anna¨hernd quadratischen Strahlprofil der Gro¨ße 10 × 10 mm2. Die Nachweisgrenze
liegt bei 0,05 at.-%. Die Tiefenauflo¨sung betra¨gt typischerweise 8 nm (Si) und kann bei
streifendem Einfall auf 2 nm minimiert werden. Die Analysiertiefe ist materialabha¨ngig
und liegt bei ca. 5 µm.
4.4 Ro¨ntgenstrahlen–Reflektometrie (XRR)
Die Ro¨ntgenstrahlen–Reflektometrie (engl. X–ray reflectometry, XRR) [CC23, GB90] er-
mo¨glicht zersto¨rungsfrei die Bestimmung der Dichte, der Schichtdicke und der Oberfla¨chen-
rauhigkeit von du¨nnen Schichten. Zur Dichtebestimmung der in dieser Arbeit untersuchten
SiNx–Schichten wurde in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. Prokert XRR–Messungen an ei-
nem kommerziellen Diffraktometer (Typ D5000 von SIEMENS, theta–theta Geometrie mit
Go¨bel–Spiegel und Schneidblende, Spaltbreite < 2 µm) am Forschungszentrum Rossendorf
durchgefu¨hrt.
Der Brechungsindex der Ro¨ntgenstrahlen in Materie unterscheidet sich kaum vom Wert im
Vakuum (n0 = 1), deshalb tritt Totalreflexion nur unter einem sehr kleinen Einfallwinkel
von 0,2◦ – 1◦ (fu¨r Wellenla¨ngen von ca. 0,1 nm) auf, dem sogenannten kritischen Winkel
der Totalreflexion Θc. Interferenzen von du¨nnen Schichten sind nur in einem kleinen Win-
kelbereich u¨ber dem kritischen Winkel sichtbar. Der kritische Winkel selbst ist proportional
der mittleren Elektronendichte der Schicht ρel [CC23]
Θc ∼ √ρel ∼
∑
CiZi.
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Abbildung 4.7: Gemessenes Reflexionsvermo¨gen von Ro¨ntgenstrahlen (Cu–Kα,
λ = 0, 1033 nm) an einer SiNx–beschichteten Si–Oberfla¨che.
Hierbei ist Ci die Atomkonzentration und Zi die Ordnungszahl des jeweiligen Elementes.
Neben der Elektronendichte wird Θc nur noch von der Absorption beeinflußt und ist un-
abha¨ngig von der sonstigen Kristallstruktur. Aus der Elektronendichte kann bei Kenntnis
der atomaren Zusammensetzung der Schicht direkt auf die Massendichte zuru¨ckgeschlossen
werden. Fu¨r SixNyHz–Verbindungen ist die Elektronendichte gegeben durch
ρel = [CSiZSi + CNZN + CHZH] .
Die reflektierte Intensita¨t der Ro¨ntgenstrahlung wird mit Hilfe eines rekursiven Formalis-
mus3 simuliert und an den gemessenen spektralen Verlauf des Reflexionsvermo¨gens ange-
fittet. Abbildung 4.7 zeigt beispielhaft das gemessene Reflexionsvermo¨gen fu¨r verschiedene
Einfallswinkel Θ an einer der untersuchten Remote–SiNx–Schichten. In der Abbildung 4.8
sind außerdem die Simulationen bei Θc sowie an den Interferenzen oberhalb von Θc darge-
stellt.
Der steile Abfall bei Θc ist u¨berwiegend durch die oberfla¨chennahe Zone bestimmt, die Aus-
wertung der Interferenzen nahe Θc dagegen beschreiben hauptsa¨chlich den Dichtesprung an
3Zum Beispiel mit der Software REFSIM von SIEMENS.
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Abbildung 4.8: Vergleich des gemessenen und simulierten Reflexionsvermo¨gens
von Ro¨ntgenstrahlen (Cu–Kα, λ = 0, 1033 nm) an einer SiNx–beschichteten
Si–Oberfla¨che.
Links: Aus der Auswertung des steilen Abfalles am kritischen Winkel Θc kann
die Dichte der SiNx–Schicht nahe der Oberfla¨che bestimmt werden.
Rechts: Die Auswertung der Interferenzen etwas oberhalb des kritischen Win-
kels ermo¨glicht eine Bestimmung der Dichte an der Si/SiNx–Grenzfla¨che.
der Grenzfla¨che zum Substrat. Die zur Simulation erforderliche Schichtzusammensetzung
wurde aus den ERDA–Messungen gewonnen. Die sehr gute Planparallelita¨t und Politur der
untersuchten Proben ermo¨glichte eine problemlose Justierung und Messung mittels XRR.
4.5 Bestimmung der Bindungskonzentrationen
4.5.1 Infrarot–Schwingungsspektroskopie (FTIR)
Die Spektroskopie im mittleren infraroten Spektralbereich von λ = 2,5 – 25 µm (in der
u¨blichen Wellenzahldarstellung entspricht dies 4000 – 400 cm−1) ermo¨glicht u¨ber die An-
regung von Moleku¨lschwingungen den Ru¨ckschluß auf Bindungstrukturen in Festko¨rpern,
Flu¨ssigkeiten und Gasen [WMD88]. Im Fall von SiNx werden vor allem die Schwingun-
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gen der Si–H, N–H und Si–N Bindungen detektiert. Fu¨r die Aufnahme der Infrarot–
Transmissionsspektren von PECVD SiNx wurde ein Fourier Transform Infrared (FTIR)–
Spektrometer vom Typ Perkin Elmer 1760 X benutzt. Einzelheiten zur Funktionsweise des
verwendeten Spektrometers sowie generell zur Fouriermeßtechnik werden in [GH86] na¨-
her erla¨utert. Zur quantitativen Bestimmung der Si–H und N–H Bindungskonzentrationen
wird in der vorliegenden Arbeit die Plasmafrequenz–Eichung benutzt, welche die Banden-
intensita¨t mittels der Plasmawellenzahl νp definiert [Bre92]
4. Die Plasmawellenzahl erha¨lt
man direkt durch eine Kleinste–Fehlerquadrat–Anpassung an das gemessene Spektrum. Die
Plasmafrequenz–Eichung wird weder durch variierende Bandenbreiten noch durch variie-
rende Brechungsindizes beeinflußt und ist auch fu¨r du¨nne Schichten (< 20 nm) anwendbar.
Der Zusammenhang zwischen Plasmawellenzahl und Bindungskonzentration ist gegeben
durch [Bre92]5:
nSi-H
cm−3
= 1, 78× 1017ν
2
pSi-H
cm−2
(4.13)
nN-H
cm−3
= 2, 74× 1017ν
2
pN-H
cm−2
(4.14)
IR–Spektrum von a-SiNx:H
Abbildung 4.9 zeigt das typische IR–Transmissions-Spektrum einer SiNx–Schicht mit den
zugeho¨rigen Schwingungsmoden (siehe auch die Tabellen 4.2 und 4.3). Das auffa¨lligste
Merkmal der Spektren ist der sehr starke Absorptionspeak bei etwa 870 cm−1, der durch
die Streckschwingung der Si–N Bindung hervorgerufen wird. Zur Bestimmung der H–
Konzentration in den Schichten werden die Si–H Streckschwingung bei 2200 cm−1 und
die N–H Streckschwingung bei 3300 cm−1 verwendet.
Abha¨ngig von der Schichtzusammensetzung verschiebt sich die zentrale Wellenzahl ν0
der Si–H Bande etwas, da diese neben der Kraftkonstanten der Si–H Bindung auch von
4In dieser Arbeit findet man eine u¨bersichtliche Zusammenfassung diverser Eich–Methoden mit den
jeweiligen Eichkonstanten und Umrechungsfaktoren.
5Um aus einer Absorptionsbande die Konzentrationen der absorbierenden Bindung zu bestimmen, wer-
den Eichkonstanten beno¨tigt, die durch unabha¨ngige Versuche ermittelt werden. In der Literatur werden
um bis zu 50 % abweichende Eichkonstanten angegeben. Die absoluten Bindungskonzentrationen sind also
mit einer großen Unsicherheit behaftet. Den in dieser Arbeit verwendeten Eichkonstanten liegt die Fla¨-
cheneichung von Lanford und Rand [LR78] zugrunde, welche auf der direkten Kalibrierung der Fla¨che
der Bande im FTIR–Spektrum mittels unabha¨ngiger NRA–Messungen zur Bestimmung des Gesamt–H–
Gehalts beruht.
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Abbildung 4.9: Gemessenes Transmissionsspektrum von SiNx
der effektiven Masse der na¨chsten Nachbarn des Si–Atoms beeinflußt wird. Nach Bustar-
ret [BBH+88] setzt sich die Si–H Bande aus den Beitra¨gen von insgesamt 6 verschiedenen
Oszillatoren zusammen. Diese lassen sich sehr gut mit Gaußkurven beschreiben, wobei die
Wellenzahlen und die Halbwertsbreiten konstant bleiben und sich nur die Ho¨hen in Abha¨n-
gigkeit von der Schichtzusammensetzung a¨ndern. Die Zuordnung von verschiedenen Si–H
Konfigurationen zu Wellenzahl und Halbwertsbreite ha¨ngt von der Summe der Elektrone-
gativita¨t der Atome an dem Si–Atom ab. In Tabelle 4.3 sind alle mo¨glichen Konfigurationen
aufgefu¨hrt, außer den H3Si–Bindungen, die nur in geringen Konzentrationen vorkommen.
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Tabelle 4.2: Wellenzahlen der Si–N und N–H Schwingungsbanden in SiNx–
Schichten [LYC+83,TLM86,BBH+88,YS90a,SBS95].
Bindung Wellenzahl Schwingungstyp
(cm−1)
NSiN3 960 Streckschwingung
NSiSi3 840 Streckschwingung
SiN 490
”
breathing“
NH 1175 Biegeschwingung
HNSi2 3330 Streckschwingung
Tabelle 4.3: Zuordnung von verschiedenen Si–H Konfigurationen zu Wellenzahl
und Halbwertsbreite nach Bustarret [BBH+88].
Konfiguration Wellenzahl Halbwertsbreite
(cm−1) (cm−1)
HSiSi3 2005 95
H2SiSi2 2065 105
HSiNSi2 2082 100
H2SiNSi 2140 105
HSiN2Si 2140 105
H2SiN2 2175 80
HSiN3 2220 125
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4.5.2 Raman–Spektroskopie
Erga¨nzend zu den FTIR–Messungen ermo¨glicht die Raman–Spektroskopie die Untersu-
chung der Si–Si Bindungen. Die Raman–Spektren von SiNx wurden in Zusammenarbeit mit
Dr. G. Lippold an der Universita¨t Leipzig aufgenommen. Untersucht wurde der Wellenzahl–
Bereich von 50 bis 750 cm−1. Alle Proben wurden bei violetter Anregung (457,9 nm →
2,71 eV) gemessen, die spektrale Auflo¨sung ∆ν des Raman–Spektrometers (DILOR XY
800) betrug 1 cm−1.
Abbildung 4.10 zeigt ein typisches Raman–Spektrum von SiNx auf einkristallinem Si. Es
setzt sich zusammen aus einem Beitrag der SiNx–Schicht und des einkristallinen Si–Wafers.
Um diese beiden Beitra¨ge separieren zu ko¨nnen, wurde ebenfalls das Raman–Spektrum ei-
nes unbeschichteten einkristallinen Si–Wafers aufgenommen. Weiterhin sind zum Vergleich
die Raman–Spektren (i) einer a–Si:H–Schicht sowie (ii) eines einkristallinen Si–Wafers mit
einer mechanisch gescha¨digten Si–Oberfla¨che eingetragen. Die verschiedenen Peaks in den
gemessenen Raman–Spektren ko¨nnen folgenden Bindungen zugeordnet werden:
• 100 cm−1: Luft.
• 520 cm−1: Kristallines Si.
• 170, 300, 460, 620 cm−1: kleine Peaks von kristallinem Si.
• 450 - 500 cm−1: Flanke des kristallinen Si–Peaks, die von amorphen Si–Si Bindungen
gebildet wird.
• Die Si–N Mode bei 2000 cm−1 ist in den gemessenen Raman–Spektren nicht sichtbar,
da (i) diese Moden einen geringen Raman–Streuquerschnitt haben und (ii) man diese
Mode mit ho¨herenergetischem Licht im UV–Bereich anregen mu¨ßte. Da die Si–N Bin-
dungen ebenfalls im FTIR–Spektrum sichtbar sind, wurden bzgl. der Untersuchung
dieser Bindung mittels Raman–Spektroskopie keine weiteren Versuche unternommen.
SiNx hat keine scharfen Bandkanten, sondern breite Ausla¨ufer von verschiedenen Defekten
in die Bandlu¨cke hinein. Bei der Raman–Spektroskopie sieht man deshalb je nach Anre-
gungsenergie resonanzversta¨rkt die Schwingungsumgebung von Defekten in der Bandlu¨cke.
Da diese der physikalischen Natur nach die gleichen Defekte sind wie in a–Si:H, hat das
Raman–Spektrum von SiNx prinzipiell den gleichen Verlauf wie das Spektrum von a–Si:H
mit folgenden kleinen Unterschieden:
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Abbildung 4.10: Vergleich verschiedener gemessener Raman–Spektren: (1)
SiNx–Schicht auf einkristallinem Si, (2) einkristalliner Si–Wafer, (3) einkristal-
liner Si–Wafer mit mechanisch gescha¨digter Oberfla¨che, (4) a–Si:H, (5) SiNx–
Schicht auf einkristallinem Si nach Abzug des Raman–Spektrums des einkri-
stallinen Si–Wafers.
• Die Flanke der amorphen Si–Si Bindungen bei Wellenzahlen von 450 – 500 cm−1 ist
etwas verbreitert gegenu¨ber reinem a–Si:H.
• Das einkristalline Si–Substrat erzeugt einen Peak bei 520 cm−1.
Abbildung 4.11 zeigt das Raman–Spektrum einer Remote–SiNx–Schicht auf Al–Substrat.
Da Al im Raman–Spektrum in diesem Wellenzahl–Bereich keinen eigenen Beitrag liefert,
eliminiert man durch die Abscheidung auf Al den Beitrag des kristallinen Si–Wafers und
erha¨lt so in dem untersuchten Wellenzahl–Bereich ausschließlich das Raman–Spektrum
der SiNx–Schicht. Dieses Experiment besta¨tigt, daß es sich bei der Flanke des kristallinen
Si–Peaks um den Beitrag der amorphen Si–Si Bindungen in der SiNx–Schicht handelt.
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Abbildung 4.11: Vergleich gemessener Raman–Spektren von identischen
Remote–SiNx–Schichten abgeschieden auf (i) Al–Substrat und auf (ii) einem
einkristallinen Si–Wafer.
4.6 Spektrale Ellipsometrie
Die Spektrale Ellipsometrie ermo¨glicht die Bestimmung der optischen Konstanten (Bre-
chungsindex n(λ) und Extinktionskoeffizient k(λ)) und der Schichtdicke. Tatsa¨chlich gemes-
sen wird die A¨nderung des Polarisationszustands des von der Meßprobe bei nichtsenkrech-
ter Einstrahlung reflektierten Lichts in Abha¨ngigkeit von der eingestrahlten Wellenla¨nge
und vom Einfallswinkel. Die ellipsometrischen Meßgro¨ßen Azimutwinkel Ψ und Phasen-
winkel ∆ ha¨ngen vom Verha¨ltnis der komplexwertigen Fresnelschen Reflexionskoeffizien-
ten fu¨r die Polarisationen parallel Rp und senkrecht Rs zur Einfallsebene ab (sogenannte
”
Ellipsometrie–Gleichung“):
tan(Ψ)ei∆ =
Rp
Rs
Die Reflexionskoeffizienten sind Funktionen des Einfallswinkels und stehen mit dem kom-
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plexen Brechungsindex der Probe in Zusammenhang. Fu¨r eine ausfu¨hrliche Beschreibung
der Meßmethode sei verwiesen auf das Lehrbuch von Tompkins [Tom93].
Die Messungen wurden am Institut fu¨r Halbleiterphysik der Universita¨t Leipzig in Zu-
sammenarbeit mit Dr. habil. B. Rheinla¨nder und Dr. M. Schubert mit dem Ellipsometer-
system VASE (Variable Angle Spectroscopic Ellipsometry) der Firma J.A. Woollam Co.,
Inc. durchgefu¨hrt. Es wurde im Wellenla¨ngenbereich von 300 – 1700 nm (dies entspricht
Photonenenergien von 0.75 – 5 eV) bei drei Winkeln (65◦, 67,5◦ und 70◦) in der Na¨he des
Pseudo–Brewster–Winkels der Probe gemessen. Die Auswertung der gemessenen Spektren
erfolgte mit dem WVASE–Auswerteprogramm durch simultanen Fit der drei Meßkurven
fu¨r die unterschiedlichen Einfallswinkel. Die Auswertung von ellipsometrischen Messun-
gen erfordert generell das Aufstellen eines Strukturmodells, in welches die vorhandenen
Vorkenntnisse einfließen6. In der vorliegenden Arbeit wurde das Modell fu¨r amorphe Halb-
leiter und Isolatoren von Jellison und Modine [JM96b,JM96a,JMDR98] verwendet. Dieses
Modell wird auch als Tauc–Lorentz–Modell bezeichnet7.
Zur Abscha¨tzung der Gu¨te einer Anpassung (engl. Fit) berechnet das WVASE–Auswerte-
programm einen
”
mittleren quadratischen Fehler“ (engl. mean–squared error, MSE). Dieser
besteht im wesentlichen aus einer Summe aus Quadraten von Differenzen zwischen Meßwert
und Fitwert, wobei jede Differenz mit der apparativen Standardabweichung des gemesse-
nen Datenpunkts gewichtet wird. Prinzipielles Ziel eines Fittes ist es, den MSE–Wert fu¨r
eine Messung zu minimieren, indem die gewa¨hlten Fitparameter in ihren Werten solange
mittels des Levenberg–Marquardt–Algorithmus variiert werden, bis im multidimensionalen
Variablen–Raum der Punkt mit dem absoluten MSE–Minimum erreicht ist. Der wesentli-
che Nachteil des Levenberg–Marquardt–Algorithmus besteht darin, daß er dazu neigt, den
Fit lediglich in ein lokales Minimum zu treiben. Je mehr Fitparameter das Modell bein-
haltet, desto kleiner wird der MSE–Wert, aber desto kritischer wird im allgemeinen auch
der Fit. In der Regel steigt mit zunehmender Parameterzahl auch die Korrelation unter
diesen, d.h. einige Fitparameter beginnen, unsensitiv auf die experimentellen Daten zu rea-
gieren. Um daher ein Fitergebnis kritisch zu bewerten, sollten stets sowohl die angezeigten
Fehlergrenzen als auch die Korrelation der Parameter untereinander u¨berpru¨ft werden.
Grenzfla¨chen in Du¨nnschicht–Systemen sind im allgemeinen nicht glatt, sondern besit-
6Im Gegensatz hierzu ist die Bestimmung der optischen Konstanten aus Reflexions– und Transmissi-
onsmessungen bei Nagel [Nag02] modellunabha¨ngig.
7Das Modell von Forouhi und Bloomer [FB86] fittet die optischen Konstanten von amorphen Halbleitern
zwar ebenfalls korrekt, hat aber gegenu¨ber dem Modell von Jellison und Modine u.a. den Nachteil, daß
der Fitparameter Eg zum Teil negative und damit physikalisch unsinnige Werte annimmt.
4.6. Spektrale Ellipsometrie 89
zen eine gewisse Rauhigkeit. Sind die Strukturen der Grenzfla¨chenrauhigkeit kleiner als
die Lichtwellenla¨nge, ordnet eine Effektiv–Medium–Approximation (EMA) der Grenzfla¨che
einen eigenen komplexen Brechungsindex zu. Die Bruggeman–EMA [Bru35] setzt das effek-
tive Medium gleich dem umgebenden Medium, durchsetzt von Hohlra¨umen (engl. void) mit
 = 1 (Vakuum). Bei der SiNx–Oberfla¨che wurde deshalb eine <5 nm dicke EMA–Schicht
nach Bruggeman angenommen, die sich zu je 50% aus der darunterliegenden SiNx–Schicht
und Hohlra¨umen zusammensetzt. Fu¨r die Auswertung wurde deshalb folgende Schichtfolge
verwendet: 0,3 mm Si/ca. 60 nm Tauc–Lorentz–Schicht (SiNx)/< 5 nm EMA–Schicht (50%
Tauc–Lorentz/50% void). Die Annahme einer du¨nnen (< 2 nm) SiO2–Schicht zwischen Si–
Wafer und SiNx–Schicht beeinflußt den Fit praktisch nicht. Die Ergebnisse der nach diesem
Modell gefitteten Spektren befinden sich in Kapitel 6.5. Die optischen Konstanten von Si
basieren auf der Referenz von Jellison [JM92]. Der MSE lag bei den durchgefu¨hrten Fits
bei ≈ 1. Dies zeigt, daß das verwendete Modell sehr gut auf SiNx–Schichten anwendbar ist.
Kapitel 5
Emitter–Passivierung mit PECVD SiNx
Die Mehrzahl der kristallinen Si–Solarzellen sind pn–Solarzellen mit einem n+–dotierten
Emitter und einer p–dotierten Basis. Bei vielen hocheffizienten Solarzellen mit hoher Volu-
menlebensdauer und guter Ru¨ckseitenpassivierung ist die U¨berschußladungstra¨ger–Rekom-
bination im Emitter der Wirkungsgrad–begrenzende Faktor. Die Rekombinationsrate im
Emitter wird beschrieben durch die Emittersa¨ttigungsstromdichte J0e, die von der ORG an
der Vorderseite der Solarzelle Se sowie der Rekombinationsrate im Volumen des Emitters
abha¨ngt. Daraus ergeben sich zwei Mo¨glichkeiten zur Minimierung von J0e:
1. Passivierung der Emitteroberfla¨che zur Reduzierung der ORG.
2. Anpassung des Tiefenprofils zur Maximierung von τe.
Im ersten Teil dieses Kapitels (Abschnitt 5.1) wird deshalb zuna¨chst ein U¨berblick gegeben
u¨ber (i) Simulationsergebnisse zur Optimierung des Emitter–Tiefenprofils, (ii) verschiedene
Typen von in der Photovoltaik gebra¨uchlichen Emittern sowie (iii) in der Literatur beschrie-
benen Ergebnissen zur Passivierung der Emitteroberfla¨che mit Hochtemperatur–SiO2. Die
theoretischen Grundlagen zur Berechnung von J0e aus der Messung der effektiven Ladungs-
tra¨gerlebensdauer sind in Kapitel 4.1.2 beschrieben. Hierauf basiert die Bestimmung von
J0e im u¨berwiegend experimentellen, zweiten Teil des Kapitels (Abschnitt 5.2). Dort wird
erstmals eine ausfu¨hrliche experimentelle Lebensdauerstudie zur Optimierung der Nieder-
temperatur PECVD SiNx–Passivierung auf Phosphor–diffundierten Emittern vorgestellt.
Ein Vergleich der resultierenden ORG mit Literaturdaten beweist, daß die im Rahmen die-
ser Arbeit optimierten PECVD SiNx–Schichten eine durchaus mit Hochtemperatur–SiO2
vergleichbare Passivierqualita¨t aufweisen.
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5.1 Passivierung von n+–dotierten Emittern
Die Analyse von Transport und Rekombination in inhomogenen, hochdotierten Emittern
erfordert die Modellierung folgender Si–Materialparameter in Abha¨ngigkeit von der lokalen
Dotierkonzentration:
1. Die Ladungstra¨gerlebensdauer, die in hochdotiertem Si durch die Auger–Rekombi-
nation begrenzt wird [HH90,ASHA97].
2. Die Ladungstra¨ger–Beweglichkeit [DL81,Kla92]
3. Die Reduktion der Bandlu¨cke (engl. bandgap narrowing, BGN) [ARW78,Sch98a]
Obwohl Si eines der am besten untersuchten Materialien ist, sind Hochdotierungs–Effekte
noch relativ schlecht erforscht. Meist wird das Verhalten von n+–dotierten Emittern mit nu-
merischen Methoden simuliert. Es gibt auch eine Anzahl von analytischen Modellen zur Be-
rechnung der Injektion von Minorita¨tsladungstra¨gern in hochdotierte Emitter [FS81,AS84,
PNL86,CB89,BLLS97]. Diese unterscheiden sich jeweils darin, welche Modelle zur Beschrei-
bung der einzelnen Si–Materialparameter verwendet werden. Ein Vergleich verschiedener
Modelle wurde ku¨rzlich von Altermatt et al. [ASC+00] mit Hilfe des 2–dimensionalen Si-
mulationsprogrammes DESSIS unter Einbeziehung der neuesten Daten fu¨r hochdotiertes
Si durchgefu¨hrt. Eine systematische experimentelle Untersuchung von SiO2–passivierten
Emittern in Abha¨ngigkeit vom Emitter–Tiefenprofil und den Prozeßbedingungen wa¨h-
rend und nach der Oxidation (Einfluß von FGA, Alneal etc.) findet man bei King et
al. [KSS90,Kin90] und Cuevas et al. [CGMB+94,CBGMD95,CBGMD96].
Um die Zusammenha¨nge des Rekombinationsverhaltens von Emittern zu verdeutlichen,
werden im folgenden die wichtigsten Resultate der Simulationsrechnungen von Alamo et
al. [AS84] sowie Park und Aberle [PNL86, Abe91] zusammengefaßt. Deren Ziel war die
Minimierung der Rekombinationsrate im Emitter durch Anpassung des Tiefenprofils. In
beiden Fa¨llen wurden die Berechnungen fu¨r Gauß–fo¨rmige Diffusionsprofile durchgefu¨hrt.
Ein Vergleich mit den in dieser Arbeit an realen Emittern gemessenen Daten zeigt (sie-
he Kapitel 5.2.5), daß die Simulationsergebnisse eine sehr gute Orientierungshilfe bei der
Einscha¨tzung der Rekombinationsverha¨ltnisse fu¨r reale Emitter–Tiefenprofile bieten.
Bezu¨glich der Bedeutung der im Volumen und an der Oberfla¨che des Emitters vorkommen-
den Rekombinationsmechanismen werden mehrere Typen von Emittern unterschieden:
1. Man nennt einen Emitter transparent, wenn alle Ladungstra¨ger, die an einem En-
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de des Emitters generiert werden, das andere Ende des Emitters erreichen ko¨nnen.
Man beru¨cksichtigt also nur den Einfluß der ORG auf das Rekombinationsverhal-
ten [SLT79]. Zur Beschreibung von realen Emittern ist diese Betrachtungsweise je-
doch zu stark vereinfacht, da die Rekombination im Volumen des Emitters nicht
vernachla¨ssigt werden kann.
2. Die meisten realen Emitter in hocheffizienten Solarzellen sind quasi–transparent, d.h.
es spielt sowohl die Rekombination im Volumen des Emitters als auch an dessen Ober-
fla¨che eine Rolle. Zur Beschreibung des Verha¨ltnisses der ORG zur Ladungstra¨ger-
lebensdauer im Emitter–Volumen kann ein sogenannter Transparenzfaktor definiert
werden.
3. Im Fall von sehr hochdotierten bzw. tiefen Emittern, wie zum Beispiel bei Punkt-
kontakt–Solarzellen [SBC+84], ist die Rekombination im Emittervolumen so groß,
daß die Rekombination an der Oberfla¨che vo¨llig vernachla¨ssigt werden kann. Diese
Emitter sind undurchsichtig. Der Transparenzfaktor ist Null.
Das Verhalten der Gesamtrekombination bei zunehmender Dotierung ha¨ngt davon ab, ob
die Gesamtrekombination (i) von der ORG an der Emitteroberfla¨che oder (ii) der Re-
kombination im Volumen des Emitters begrenzt wird. Im ersten Fall spricht man von
oberfla¨chenbegrenzten Emittern, im zweiten Fall von diffusionsbegrenzten Emittern. Ab-
bildung 5.1 aus [Abe91] zeigt den enormen Einfluß der ORG an der Solarzellenvorderseite
Se auf J0e als Funktion der Oberfla¨chendotierkonzentration Ns. Es wurde eine feste Emit-
tertiefe von 1 µm angenommen. Das Ergebnis dieser Simulation ist folgendes:
1. Bei oberfla¨chenbegrenzten Emittern (Se → 0 cm/s) ist der Einfluß der Rekombination
im Emittervolumen umso sta¨rker, je niedriger die ORG ist. Deshalb steigt in diesem
Fall J0e mit zunehmender Dotierung stark an. Aus Abbildung 5.1 ist ersichtlich, daß
eine ORG von Se ≤ 103 cm/s ausreichend ist fu¨r eine optimale Emitterpassivierung.
2. Bei diffusionsbegrenzten Emittern (Se → 106 cm/s) hingegen sinkt J0e mit zuneh-
mender Dotierung1, durchla¨uft ein Minimum zwischen 1019 und 1020 cm−3 und steigt
fu¨r sehr hohe Oberfla¨chendotierkonzentrationen wieder an. Die Verringerung von J0e
mit zunehmendem Ns kommt zustande, da das ebenfalls ansteigende elektrische Feld
Ladungstra¨ger von der Oberfla¨che fernha¨lt. Deswegen passivieren Emitter die Ober-
fla¨che. Bei weiterer Zunahme von Ns geht dieser Einfluß in Sa¨ttigung und die Re-
kombination im Emittervolumen wird dominant.
1Das gleiche passiert bei zunehmender Emittertiefe.
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Abbildung 5.1: Berechneter Emittersa¨ttigungsstrom als Funktion der Oberfla¨-
chendotierkonzentration fu¨r verschiedene ORG–Werte Se an der Emitterober-
fla¨che [Abe91].
Cuevas et al. [CBGMD96] hat diesen Zusammenhang durch Messung von J0e fu¨r SiO2–
passivierte und vollsta¨ndig metallbeschichtete n+–diffundierte Emitter als Funktion des
Schichtwiderstandes experimentell untersucht. Aus der Abbildung 5.2 geht hervor, daß die
ORG von Oxid–passivierten n+–dotierten Emitteroberfla¨chen fu¨r typische Diffusionsprofile
im Bereich 102 − 104 cm/s liegt.
Zur Veranschaulichung der Zusammenha¨nge zwischen Emitter–Tiefenprofil, J0e und Trans-
parenzfaktor zeigt Abbildung 5.3 die von Alamo et al. [AS84] berechneten Iso–Transpa-
renzfaktor– und Iso–J0e–Linien eines gaußfo¨rmigen n
+–dotierten Emitters als Funktion
der Oberfla¨chendotierkonzentration und der Emittertiefe. Die Kurven der Bilder (a) und
(b) wurden fu¨r Se = ∞ cm/s berechnet und die der Bilder (c) und (d) fu¨r eine ausrei-
chend niedrige ORG von Se = 10
3 cm/s. Da die ORG an realen Emitteroberfla¨chen ca.
102 − 104 cm/s betra¨gt, kann man aus diesen Bildern fu¨r eine gegebenes Tiefenprofil den
theoretisch minimal mo¨glichen J0e–Wert ablesen. Die Gu¨ltigkeit dieser Simulationen wird
in Abschnitt 5.2.5 anhand von J0e–Messungen an Emittern mit bekanntem Tiefenprofil
u¨berpru¨ft.
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Abbildung 5.2: Gemessene Emittersa¨ttigungsstromdichte fu¨r Oxid–passivierte
bzw. vollsta¨ndig metallbeschichtete n+–diffundierte Emitter als Funktion des
Schichtwiderstandes [CBGMD96].
Neben dem Rekombinationsverhalten muß bei der Optimierung des Emitter–Tiefenprofils
beachtet werden, daß eine zu starke Verringerung der Dotierkonzentration zu einer reduzier-
ten Querleitfa¨higkeit und einem erho¨hten Kontaktwiderstand fu¨hrt, was sich als erho¨hter
Serienwiderstand negativ auf den Fu¨llfaktor der Solarzelle auswirkt. Optimal sind folg-
lich selektive oder zweistufige Emitter, d.h. Emitter mit einer lokalen Tiefdiffusion unter
den Metallkontakten (Se ≈ 106 cm/s) und einer flachen Diffusion im Zwischenfingerge-
biet. Unter Einbeziehung der elektrischen Eigenschaften haben Aberle [Abe91] sowie Sterk
und Glunz [SGKW94,Ste95,Glu95] Simulationsrechnungen zur Optimierung von selektiven
Emittern fu¨r hocheffiziente Solarzellen mit aufgedampften Kontakten durchgefu¨hrt.
5.2 PECVD SiNx–passivierte n
+–dotierte Emitter
Nach der Einfu¨hrung von thermischem SiO2 als passivierende Antireflexschicht auf der
Solarzellen–Vorderseite konnten Mitte der 80er Jahre erstmals Wirkungsgrade von u¨ber
20% erzielt werden [BG86]. In ju¨ngster Zeit wurde am ISFH eine alternative Passivierme-
thode entwickelt – die Oberfla¨chenpassivierung mittels Niedertemperatur–PECVD Silizi-
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Abbildung 5.3: Berechnete Iso–Transparenzfaktor– sowie Iso–J0e–Linien von
gaußfo¨rmigen n–dotierten Emittern als Funktion der Oberfla¨chendotierkonzen-
tration und der Emittertiefe [AS84]. Die Simulationen wurden unter Verwen-
dung von ni = 1, 45×1010 cm−3 durchgefu¨hrt fu¨r Se =∞ cm/s (Bilder (a) und
(b)) und fu¨r eine ORG von Se = 10
3 cm/s (Bilder (c) und (d)).
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umnitrid. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die Passivierqualita¨t von PECVD
SiNx–Schichten auf Phosphor–dotierten Emittern erstmals systematisch untersucht. Das
wichtigste Resultat dieser Studie ist eine hervorragende Niedertemperatur–Passivierung auf
n+–dotierte Emittern, deren elektronische Qualita¨t mit Hochtemperatur–SiO2 vergleichbar
ist und deren optische Eigenschaften sogar u¨berlegen sind.
Die Optimierung der Passivierqualita¨t erfolgte mittels MW–PCD–Messungen der Ladungs-
tra¨gerlebensdauern (siehe Kapitel 4.1). Hierfu¨r wurden Testproben hergestellt, die auf
beiden Seiten einen Emitter aufwiesen. Fu¨r die Abscheidung der SiNx–Schichten stan-
den drei PECVD–Verfahren zur Verfu¨gung: (i) Hochfrequenz– und (ii) Niederfrequenz–
Parallelplatten– sowie (iii) Remote–Verfahren (siehe Kapitel 2.3.2). Die Eigenschaften der
SiNx–Schichten sollten dabei jeweils an die durch die unterschiedlichen Herstellungspro-
zesse von Solarzellen bedingten Anforderungen angepaßt werden. Bei den verschiedenen
PECVD–Verfahren wurden deshalb folgende Einflu¨sse auf die Passivierqualita¨t untersucht:
• PECVD–Abscheideparameter, d.h. Abscheidetemperatur, Druck, Plasmaleistung so-
wie Gasflu¨sse von Silan und Ammoniak (siehe Abschnitt 5.2.2).
• Texturierung der Si–Oberfla¨che mit zufa¨lligen Pyramiden (siehe Abschnitt 5.2.2).
• Stabilita¨t unter UV–Beleuchtung (siehe Abschnitt 5.2.3).
• Stabilita¨t bei 500◦C–Temperung. Dies ist besonders interessant fu¨r die Nachbehand-
lung der Solarzellen–Metallisierung, denn SiNx–Schichten ko¨nnen bei der Verbesse-
rung des Kontaktwiderstandes von aufgedampften Kontakten einer Temperaturbela-
stung von maximal 500◦C ausgesetzt sein (siehe Abschnitt 5.2.3).
• Stabilita¨t bei kurzzeitiger Temperung zwischen 750 und 900◦C, da SiNx–Schichten
beim Durchfeuern von Siebdruck–Kontakten kurzzeitig diesen hohen Temperaturen
ausgesetzt werden (siehe Abschnitt 5.2.4).
• Vorhandensein eines fu¨r Solarzellen–Vorderseiten typischen Metallgitters (siehe Ab-
schnitt 5.2.7).
Die resultierenden J0e–Werte wurden mit den Ergebnissen an Solarzellen verglichen (siehe
Abschnitt 5.2.7). Aus den Messungen des Emitter–Tiefenprofils und der J0e–Werte wur-
de mit Hilfe des eindimensionalen Bauelementesimulationsprogramms PC–1D [Bas90] die
ORG an der Emitteroberfla¨che bestimmt (siehe Abschnitt 5.2.6) und mit der ORG von
SiO2–passivierten Emittern verglichen.
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5.2.1 Pra¨paration der Proben
Als Substrat wurden glanzgea¨tzte, p-dotierte FZ Si–Wafer mit einem spezifischen Wider-
stand von 1,5 Ωcm und einer Dicke von 300 µm verwendet. Alle Wafer wurden zuna¨chst
RCA–gereinigt. Die n+–dotierten Emitter wurden dann in einem offenen Quarzrohro-
fen durch Eindiffusion von Phosphoratomen aus der Gasphase (POCl3) erzeugt. Abbil-
dung 5.4 zeigt alle in dieser Arbeit untersuchten Emitterprofile, die dazugeho¨rigen Da-
ten sind in Tabelle 5.2 zusammengefaßt. Der Schichtwiderstand wurde mittels 4–Punkt–
Messung [Sch90b] ermittelt. Das Phosphor–Tiefenprofil wurde mit Sekunda¨rionenmassen-
spektrometrie (SIMS) von Herrn Dr. Maßeli an der Universita¨t Kassel gemessen. Folgende
typische Emitterprofile wurden untersucht:
• Emitter A entspricht dem sogenannten ISFH–Standard–Emitter mit einem Schicht-
widerstand ρs von 100 Ω/, einer Oberfla¨chendotierkonzentration von 6× 1019 cm−3
und einer Emittertiefe von 0,4 µm. Dieses Emitter–Tiefenprofil hat sich bei den am
ISFH entwickelten Solarzellen mit aufgedampften Metallkontakten als optimal erwie-
sen [Ver98,Hu¨b98,Met00]. Es ergibt sich bei einer Temperatur von 830◦C nach einer
20 minu¨tigen Belegung mit POCl3 und einem anschließenden ebenfalls 20 minu¨tigen
Eintreiben des Phosphors in einer N2–Atmospha¨re.
• Die Emitter B bis E wurden mit einem Doppeldiffusions–Verfahren hergestellt. Im
ersten Diffusionsschritt wurden sie genauso diffundiert wie Emitter A. In einem zwei-
ten Hochtemperaturschritt wurde der Phosphor bei Temperaturen zwischen 950 und
1050◦C weiter in das Si eingetrieben. Die Emitter unterscheiden sich folgendermaßen:
Bei Emitter B und C wurde das wa¨hrend der POCl3–Belegung entstehende Phos-
phorglas nicht entfernt (Diffusion aus unendlicher Quelle), wa¨hrend sie bei Emitter
D und E vor der Oxidation abgea¨tzt wurde (Diffusion aus endlicher Quelle). Derartige
Emitter werden fu¨r hocheffiziente Si–Solarzellen verwendet, die mittels Photolitho-
graphie und Lift off hergestellte Metallkontakte besitzen [Ham95].
• Emitter F ist ein typisches Emitter–Tiefenprofil von Solarzellen mit siebgedruckten
Kontakten [MWHS96]. Diese zeichnen sich durch folgende Besonderheiten aus: (i)
Der Kontaktwiderstand ist generell ho¨her als bei aufgedampften Metallkontakten.
Deswegen muß der Emitter wesentlich ho¨her dotiert sein. (ii) Da Siebdruckkontakte
durch den Emitter hindurchspiken und einen Kurzschluß verursachen ko¨nnen, muß
der Emitter ausreichend tief sein. Aus diesen Gru¨nden wurde Emitter F durch eine
Phosphordiffusion bei relativ hoher Temperatur (≥ 850◦C) hergestellt. Die Zeiten
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und Gasflu¨sse waren die gleichen wie beim ISFH–Standard–Emitter A.
Vor der SiNx–Beschichtung wurde die P2O5–Schicht sowie eine bei Emitter B – E vorhan-
dene SiO2–Schicht naßchemisch in verdu¨nnter Flußsa¨ure abgea¨tzt. Die SiNx–Schichtdicke
fu¨r diese Charakterisierungsexperimente entsprach mit 60 − 80 nm etwa der Dicke einer
Antireflexbeschichtung. Die Temperungen der SiNx–Schichten bei 500
◦C unter Formiergas
(engl. forming gas anneal, FGA) wurden in einem offenen Quarzrohrofen durchgefu¨hrt.
Fu¨r die kurzzeitigen Temperungen (< 60 sec) bei hohen Temperaturen (750 und 900◦C)
wurde hingegen ein Infrarot–Durchlaufofen (RTC LA–310) verwendet, in dem auch die
Siebdruckkontakte gefeuert wurden (siehe Kapitel 3). Vor der Bestimmung der Ladungs-
tra¨gerlebensdauer nach dem Tempern wurden die Proben beidseitig mindestens je 12 h
unter einer Halogenlampe beleuchtet.
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Abbildung 5.4: Gemessene SIMS–Tiefenprofile der untersuchten n+–dotierten
Emitter: (i) ISFH–Standard–Emitter A (100 Ω/sq), (ii) Emitter B – E (40 –
80 Ω/sq): jeweils entstanden durch unterschiedliche Oxidation von Emitter A,
(iii) Emitter F (40 Ω/sq): typisches Tiefenprofil fu¨r Solarzellen mit siebgedruck-
ten Kontakten. Die Hintergrunddotierung des p–dotierten Si–Wafers betra¨gt
1× 1016 cm−3.
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5.2.2 Einfluß der PECVD–Abscheideparameter auf J0e
LF–SiNx–Schichten mu¨ssen einer Temperung unter Formiergas unterzogen werden, um die
Si–Oberfla¨che effektiv passivieren zu ko¨nnen. Aus diesem Grund wird in diesem Abschnitt
die Passivierqualita¨t von HF– und Remote–SiNx–Schichten mit den LF–SiNx–Schichten
nach FGA bei 500◦C verglichen. Abbildung 5.5 links zeigt die Abha¨ngigkeit der gemessenen
J0e–Werte der verschiedenen SiNx–Schichten von der Abscheidetemperatur. Offensichtlich
hat die Abscheidetemperatur fu¨r alle drei untersuchten PECVD–Verfahren einen großen
Einfluß auf die Passivierqualita¨t2. Mit Ausnahme von HF–SiNx–Schichten, die einen nied-
rigen n633–Wert von 1,9 haben, liegt die optimale Abscheidetemperatur, unabha¨ngig von
dem PECVD–Verfahren, zwischen 350 und 450◦C. Dieses Resultat ist in guter U¨berein-
stimmung mit einer fru¨heren Parameterstudie zur Optimierung der Passivierqualita¨t von
SiNx–Schichten auf p–Si (siehe auch Kapitel 2.3.2).
Im folgenden Experiment wurde die Abscheidetemperatur konstant auf 400◦C gehalten, da
bei dieser Abscheidetemperatur die niedrigsten J0e–Werte erzielt wurden. Der Einfluß der
anderen vier wichtigen Abscheideparameter (Druck, Plasmaleistung, Gasflu¨sse von Silan
und Ammoniak) wurde mittels Central Composite Experimenten untersucht. Das wich-
tigste Resultat dieser Experimente ist in Abb. 5.5 rechts dargestellt: Fu¨r Remote– und
HF–SiNx–Schichten korreliert die Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung stark mit dem Bre-
chungsindex. Und zwar wird J0e mit steigendem Brechungsindex kleiner und sa¨ttigt ab
n633 = 2, 0. Der niedrigste gemessene J0e–Wert auf Emitter A betra¨gt 100 fA/cm
2. Im Fall
von LF–SiNx erha¨lt man hingegen ein vo¨llig anderes Ergebnis: LF–SiNx–Schichten zeigen
(i) nur eine schwache Korrelation zwischen Oberfla¨chenpassivierung und Brechungsindex
und (ii) der minimale J0e–Wert von 210 fA/cm
2 ist um einen Faktor 2 schlechter als die
Passivierqualita¨t der HF– und Remote–SiNx–Schichten. Es sollte hier bemerkt werden, daß
die in Abb. 5.5 rechts dargestellten J0e–Werte fu¨r LF–SiNx nach einer Temperung bei 500
◦C
unter Formiergas gemessen wurden (siehe hierzu Abschnitt 5.2.3).
In den SiNx–Schichten nimmt die optische Absorption fu¨r kleine Wellenla¨ngen (< 500 nm)
mit steigendem n633 stark zu (siehe auch Kapitel 6.5). Dies fu¨hrt fu¨r n633 > 2, 3 zu ei-
ner deutlichen Reduktion des Photostromes von Solarzellen. Die Optimierung der SiNx–
Schichten als passivierende Antireflexschicht auf Si–Solarzellen erfordert deshalb zusa¨tzlich
eine Beru¨cksichtigung der optischen Eigenschaften der SiNx–Schichten sowie evtl. vorhan-
dener Einkapselmaterialien (falls die Solarzellen in Module eingebettet sind). Aus der de-
2Die Ursache ist, daß die Beweglichkeit von H stark temperaturabha¨ngig ist (siehe hierzu auch Ab-
schnitt 6.1).
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taillierten Untersuchung der optischen Eigenschaften von SiNx–passivierten Si–Solarzellen
von Nagel [Nag02, NAH98] geht hervor, daß fu¨r HF– und Remote–SiNx–passivierte Si–
Solarzellen, die in Photovoltaik–Module mit einer Vorderseitenabdeckung aus Glas einge-
kapselt sind, n633 = 2, 20 optimal ist.
Abbildung 5.5: Gemessene J0e–Werte auf dem ISFH–Standard–Emitter A als
Funktion der Abscheidetemperatur (links) und als Funktion von n633 (rechts).
Die Proben sind passiviert mit Remote–SiNx (Quadrate), HF–SiNx (Kreise)
und LF–SiNx (Dreiecke). Die LF–SiNx–Schichten wurden bei 500
◦C unter For-
miergas getempert.
5.2.3 Stabilita¨t nach 500◦C–Temperung und UV–Beleuchtung
500◦C–Temperung
Manche Herstellungsprozesse von hocheffizienten Si–Solarzellen beinhalten Temperschritte
bis zu 500◦C, um den Kontaktwiderstand von aufgedampften Metallkontakten zu verbes-
sern. Deswegen wurde J0e von SiNx–passivierten Emittern nach einer Temperung bei 500
◦C
unter Formiergas bestimmt. Die SiNx–Schichten wurden zuvor bei 400
◦C abgeschieden. Bei
den Emittern handelt es sich um den ISFH–Standard–Emitter A.
Abbildung 5.6 links zeigt die gemessenen J0e–Werte von LF–SiNx als Funktion der Ab-
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scheidetemperatur direkt nach der Abscheidung sowie nach einer 10–minu¨tigen Tempe-
rung unter Formiergas: Man sieht, daß J0e zwar mit ansteigender Abscheidetemperatur
deutlich abnimmt, die Passivierqualita¨t aber erst durch eine Temperung unter Formiergas
wesentlich verbessert wird. Nach FGA zeigen die J0e–Werte eine nur geringfu¨gige Abha¨n-
gigkeit von der Abscheidetemperatur, die niedrigsten Werte liegen bei ≈ 220 fA/cm2. In
einem zweiten Experiment wurde die Passivierqualita¨t von LF–SiNx bei einer konstanten
Abscheidetemperatur von 400◦C als Funktion von n633 untersucht (siehe Abbildung 5.6
rechts): Direkt nach der Beschichtung streuen die J0e–Werte u¨ber einen weiten Bereich
(300 und 900 fA/cm2) und zwar unabha¨ngig von der Schichtzusammensetzung. Eine 10–
minu¨tige Temperung unter Formiergas verbessert die Passivierqualita¨t wie im vorange-
gangenen Experiment deutlich bis auf minimale J0e–Werte von ≈ 210 − 330 fA/cm2. Der
niedrige J0e–Wert der HF– und Remote–SiNx–Schichten von 100 fA/cm
2 wird jedoch nicht
erreicht.
Abbildung 5.6: Gemessene J0e–Werte auf dem ISFH–Standard–Emitter A pas-
siviert mit LF–SiNx als Funktion der Abscheidetemperatur (links) und als Funk-
tion n633 (rechts). Die LF–SiNx–Schichten werden durch eine Temperung bei
500◦C unter Formiergas (gefu¨llte Dreiecke) deutlich verbessert gegenu¨ber dem
J0e–Wert direkt nach der PECVD–Abscheidung (offene Dreiecke).
Im Gegensatz zu LF–SiNx ist die Temperstabilita¨t der Oberfla¨chenpassivierung von HF–
und Remote–SiNx abha¨ngig von der Schichtzusammensetzung. Abbildung 5.7 links zeigt
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als repra¨sentatives Beispiel die gemessenen J0e–Werte von HF–SiNx–Schichten als Funktion
von n633 vor und nach FGA bei 500
◦C. Schichten mit einem hohen N–Anteil (n633 ≤ 1, 9)
degradieren so stark, daß die Passivierwirkung praktisch vollsta¨ndig verschwindet. Bei ho¨-
herem Si–Anteil (n633 ≥ 2, 0) ist die Oberfla¨chenpassivierung der SiNx–Schichten hingegen
stabil (siehe Abbildung 5.7 rechts). Gemessen wurde J0e als Funktion der Temperdauer in
10–Minuten Schritten insgesamt 60 min.
Abbildung 5.7: Links: Vergleich der gemessenen J0e–Werte von HF–SiNx–
passivierten 100–Ω/sq n+–dotierten Emittern vor (gefu¨llte Kreise) und nach
(offene Kreise) einer 10-minu¨tigen Temperung bei 500◦C unter Formiergas als
Funktion von n633. Die HF–SiNx–Schichten wurden bei einer Abscheidetempe-
ratur von 400◦C abgeschieden.
Rechts: Gemessene J0e–Werte auf dem ISFH–Standard–Emitter A passiviert
mit Remote–SiNx (Quadrate), HF–SiNx (Kreise) und mit LF–SiNx (Dreiecke)
nach Temperung bei 500◦C als Funktion der Zeit (n633 = 2,3).
Bei der Untersuchung der Stabilita¨t der SiNx–Schichten bei einer 500
◦C–Temperung stellt
sich – wie schon im vorangegangenen Abschnitt – heraus, daß sich das Verhalten der Passi-
vierqualita¨t von Remote– und HF–SiNx grundsa¨tzlich vom Verhalten von LF–SiNx unter-
scheidet. Wahrscheinlich ist bei LF–SiNx dieser Unterschied zum HF– und Remote–SiNx
auf das Ionenbombardement der Si–Oberfla¨che wa¨hrend der Abscheidung zuru¨ckzufu¨h-
ren [Ram95]. Da beim LF–SiNx die Anregungsfrequenz mit 100 kHz deutlich unterhalb der
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Plasmafrequenz (∼4 MHz) liegt, ko¨nnen die Ionen der Anregung folgen und prallen mit
hohen Energien auf der zu beschichteten Oberfla¨che auf. Sowohl beim HF– als auch beim
Remote–SiNx erfolgt kein Ionenbombardement der Si–Oberfla¨che, da im Fall der hochfre-
quenten Anregung (13,56 MHz) die Ionen nicht in der Lage sind, dem elektrischen Feld
zu folgen und beim Remote–SiNx die Anregung des Plasmas außerhalb der Beschichtungs-
kammer stattfindet.
UV–Beleuchtung
Zur Untersuchung der UV–Stabilita¨t von SiNx–Schichten wurden diese von beiden Seiten
mit einer UV–Bestrahlungslampe (Firma Ho¨hnle, Typ 400F) beleuchtet. Das Spektrum der
UV–Lampe (siehe Abbildung 5.8) unterscheidet sich folgendermaßen vom Sonnenspektrum:
Die UV–Lampe emittiert Wellenla¨ngen von bis zu 250 nm, wohingegen im Sonnenspektrum
nach Passieren der Erdatmospha¨re (AM1,5) nur Wellenla¨ngen oberhalb von 310 nm vor-
kommen. Zusa¨tzlich ist die Intensita¨t der Bestrahlungslampe im UV–Bereich wesentlich
ho¨her als die der Sonne. Sie betra¨gt bei 400 nm das doppelte, bei 320 nm sogar mehr
als das Zehnfache der solaren Strahlungsintensita¨t. Fu¨r die UV–Tests wurde deshalb ein
Kantenfilter verwendet, um alle Wellenla¨ngen unterhalb von 315 nm auszufiltern.
Abbildung 5.8: Spektrum der UV–Bestrahlungslampe 400F (Fa.Ho¨hnle) und
AM1,5 Sonnenspektrum.
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U¨blicherweise verwendete Solarmodulgla¨ser ko¨nnen als ku¨rzeste Wellenla¨nge 340 nm trans-
mittieren, der UV–Test ist also ha¨rter als die Belastung der Si–Solarzellen im eingekapsel-
ten PV–Modul. Eine UV–Bestrahlung von 120 Stunden unter der UV–Lampe entspricht
etwa einem Jahr bei Beleuchtungsbedingungen im Freien. In [LMAH96, Lau01] sind das
Spektrum der UV–Lampe und der UV–Test na¨her beschrieben.
Die Oberfla¨chenpassivierung von SiNx–Schichten auf n
+–dotierten Emittern direkt nach
der Abscheidung zeigen unter UV–Beleuchtung keinerlei Degradation. Eine durch nach-
tra¨gliches Tempern verbesserte Passivierqualita¨t steigt allerdings unter UV–Beleuchtung
wieder langsam bis auf den urspru¨nglichen Wert an (siehe Abb. 5.9). Eine Degradation
der Passivierqualita¨t nach dem Tempern ist u.U. auch schon bei der Beleuchtung unter
einer Halogenlampe (untere Grenzwellenla¨nge 400 nm) zu beobachten. Um jeweils nur den
stabilen Zustand der Oberfla¨chenpassivierung zu messen, wurden im folgenden Abschnitt
deshalb vor der τeff–Messung alle getemperten SiNx–Schichten mindestens je 12 Stunden
auf beiden Seiten unter einer 120 W Halogenlampe beleuchtet.
Abbildung 5.9: Gemessene J0e–Werte auf dem ISFH–Standard–Emitter A pas-
siviert mit Remote–SiNx (Quadrate), HF–SiNx (Kreise) und mit LF–SiNx (Drei-
ecke) als Funktion der Dauer der UV–Beleuchtung (untere Grenzwellenla¨nge
315 nm). Eine Beleuchtung von 120 Stunden unter der UV–Lampe entspricht
1 Jahr unter Außenbedingungen
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5.2.4 Stabilita¨t bei Temperungen zwischen 750 – 900◦C
Die Herstellung von Siebdruckkontakten erfordert das Durchfeuern von Metallpasten durch
die Passivier– bzw. Antireflexschicht bei Temperaturen oberhalb von 750◦C (siehe Kapi-
tel 3). Um fu¨r Solarzellen mit siebgedruckten Vorderseitenkontakten die Passivierqualita¨t
im Zwischenfingergebiet zu optimieren, wurde deshalb das Verhalten der Passivierqualita¨t
nach kurzzeitigen Temperungen bei Peaktemperaturen zwischen 750 und 900◦C untersucht.
Diese Messungen wurden ebenfalls an dem quasi–transparenten Emitter A anstatt an dem
fu¨r Siebdruck–Solarzellen typischen Emitter–Tiefenprofil F durchgefu¨hrt, da auf dem er-
steren der Einfluß der Oberfla¨chenpassivierung deutlicher zutage tritt. Vorversuche haben
gezeigt, daß LF–SiNx–Schichten bei Temperaturen u¨ber 500
◦C eine wesentlich schlechtere
Temperstabilita¨t bezu¨glich der Oberfla¨chenpassivierung aufweisen als HF– und Remote–
SiNx–Schichten. Da sich außerdem HF– und Remote–SiNx–Schichten bei allen bisherigen
Versuchen gleichartig verhalten haben, wurde die Untersuchung der Stabilita¨t der Oberfla¨-
chenpassivierung bei Temperungen zwischen 750 – 900◦C ausschließlich fu¨r Remote–SiNx
durchgefu¨hrt.
Abbildung 5.10 zeigt die gemessenen J0e–Werte von Remote–SiNx–passivierten n
+–dotier-
ten Emittern nach kurzzeitigen Temperungen (< 30 sec) bei Peaktemperaturen zwischen
750 und 900◦C. Die Temperstabilita¨t ha¨ngt wiederum stark vom Brechungsindex ab: J0e
steigt fu¨r kleine Brechungsindizes (n633 < 2,0) bei Erho¨hung der Temperatur kontinuierlich
stark an. Die SiNx–Schichten mit n633 > 2,0 verhalten sich hingegen alle a¨hnlich. Bemer-
kenswert ist, daß bei diesen SiNx–Schichten J0e durch kurzzeitiges Tempern statt sofort zu
degradieren zuna¨chst sogar noch weiter verbessert werden kann. Dieser Effekt kann leider
bei der Prozessierung von Solarzellen nicht ausgenutzt werden, denn aufgedampfte Metall-
kontakte von hocheffizienten Si–Solarzellen u¨berstehen keine derart hohen Temperaturen
und im Fall von Siebdruck–Solarzellen hat die Oberfla¨chenpassivierung aufgrund der ho¨her
dotierten Emitter–Tiefenprofile nur einen geringen Einfluß auf J0e.
5.2.5 Vergleich verschiedener Emitterprofile und Passivierungen
Zusa¨tzlich zu den bereits in Kapitel 5.2.2 beschriebenen Ergebnissen wurden folgende Ein-
flu¨sse auf J0e untersucht:
• Vergleicht man die Passivierqualita¨t von texturierten (in diesem Fall zufa¨llig verteil-
ten Pyramiden) mit planaren Si–Oberfla¨chen, so stellt man fest, daß sich J0e um
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Abbildung 5.10: Gemessene J0e–Werte von Remote–SiNx–passivierten 100–
Ω/sq n+–dotierten Emittern nach kurzzeitigem Tempern (< 30 sec) im
Infrarot–Durchlaufofen als Funktion der Peaktemperatur. Bei kurzzeitiger Tem-
perung degradiert die Passivierqualita¨t von SiNx–Schichten mit n633 < 2,0 sehr
stark, wa¨hrend sie sich bei Schichten mit n633 > 2,0 z.T. sogar verbessert.
einen Faktor 1,4 bis 2,0 (im Mittel 1,7) verschlechtert. Dies kann auf eine Vergro¨ße-
rung der Oberfla¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden, denn der entsprechende Geometriefaktor
fu¨r zufa¨llige Pyramiden betra¨gt 1,73.
• Bei der industriellen Herstellung von Si–Solarzellen wird in einigen Fa¨llen das wa¨h-
rend der Phosphordiffusion auf der Si–Oberfla¨che entstehende Phosphor–Silikat–Glas
direkt als Vorderseiten–Passivierung genutzt. Auf Emitter A fu¨hrt die Passivierung
mit P2O5 zu einem J0e–Wert von ≈ 540 fA/cm2. Damit ist die Passivierqualita¨t von
P2O5 in etwa vergleichbar mit ungetemperten LF–SiNx–Schichten.
• Bei unpassivierten Si–Oberfla¨chen wird ein wesentlich ho¨herer J0e–Wert von ca.
2000 fA/cm2 gemessen.
Eine Zusammenstellung der J0e–Werte von sa¨mtlichen Passivierungen auf Emitter A findet
man in Tabelle 5.1.
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Tabelle 5.1: Vergleich verschiedener Oberfla¨chenpassivierungen auf Emitter A.
SiNx–Schicht Oberfla¨chen– n633 J0e
beschaffenheit (fA/cm2)
Remote/HF planar 2,3 100/140
Remote texturiert 2,3 140 - 200
Remote/HF planar 1,9 200
LF (mit FGA) planar 1,9 - 2,5 210
LF (ohne FGA) planar 1,9 - 2,5 300 - 900
P2O5 planar 540
unpassiviert planar 1900
6% Metall + Remote planar 2,3 400
100% Metall planar 4000
Alle bisherigen Untersuchungen zum Verhalten der Oberfla¨chenpassivierung wurden nur
auf einem einzigen Emitter–Tiefenprofil, auf Emitter A, durchgefu¨hrt. In dem nun folgen-
den Abschnitt wird zusa¨tzlich der Einfluß des Emitter-Tiefenprofils auf J0e untersucht.
Hierzu wurden die Emitter A – F unter gleichen Bedingungen mit optimiertem Remote–
SiNx (n633 ≥ 2, 3, bestes τeff) beschichtet. Auf diese Weise kann eine A¨nderung von J0e
eindeutig auf das Tiefenprofil des Emitters zuru¨ckgefu¨hrt werden. In Tabelle 5.2 sind ne-
ben den experimentell bestimmten Daten zur Charakterisierung der Emitter–Tiefenprofile
(Ns, xj, ρs) die resultierenden gemessen J0e–Werte aufgelistet und mit den Simulationen von
Alamo et al. [AS84] verglichen. Die Simulationen von Alamo et al. [AS84] zusammen mit
den in dieser Arbeit gemessenen J0e–Werten sind zusa¨tzlich graphisch in Abbildung 5.11
dargestellt. Es sollte erwa¨hnt werden, daß (i) die Berechnungen von Alamo et al. fu¨r einen
ni–Wert von 1, 45×1010 cm−3 durchgefu¨hrt wurden und deshalb fu¨r einen Vergleich mit den
in der vorliegenden Arbeit gemessenen J0e–Werten korrigiert werden mu¨ssen (Multiplika-
tionsfaktor 0,48), (ii) die Tiefenprofile der realen Emitter sowohl einer Gaußverteilung als
auch einer komplementa¨ren Fehlerfunktionsverteilung (diese wird i.a. mit erfc bezeichnet)
gleichen, wa¨hrend die Simulationen fu¨r gaußfo¨rmige Profile durchgefu¨hrt wurden und (ii)
die tatsa¨chliche ORG der PECVD SiNx–passivierten Emitter etwas schlechter ist als der
bei der Simulation angenommene Wert von 103 cm/s (siehe Kapitel 5.2.6).
Aus einem Vergleich der J0e–Werte aus Experiment und Simulation lassen sich folgende
Aussagen ableiten:
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Tabelle 5.2: Verwendete Emitterprofile sowie ein Vergleich der J0e–Werte aus
Experiment und Simulation [AS84]. Angegeben sind die von Alamo et al. fu¨r
einen ni–Wert von 1, 45× 1010 cm−3 berechneten J0e–Werte (J0e.Th 1,45), sowie
die fu¨r einen ni–Wert von 1, 0× 1010 cm−3 korrigierten J0e–Werte (J0e.Th 1,0).
Typ ρs Ns xj Profil– J0e.Exp J0e.Th 1,45 J0e.Th 1,0 Transpa-
(Ω/sq) (cm−3) (µm) typ (fA/cm2) (fA/cm2) (fA/cm2) renzfaktor
A 100 6, 0× 1019 0,40 erfc 100 130 62 0,3
B 80 3, 0× 1019 0,55 Gauß 89 95 45 0,4
C 70 1, 0× 1019 1,10 Gauß 72 100 48 0,4
D 50 3, 5× 1019 0,90 erfc 131 150 71 0,3
E 40 2, 0× 1019 1,70 erfc 113 150 71 0,3
F 40 2, 0× 1020 0,50 erfc 617 620 295 < 0,1
• Die gemessenen J0e–Werte sind fu¨r alle untersuchten Tiefenprofile etwas ho¨her als die
berechneten Werte. Dies ist konsistent mit dem im na¨chsten Abschnitt 5.2.6 ermittel-
ten ho¨heren Wert von 104 cm/s fu¨r die ORG Se an der Emitteroberfla¨che gegenu¨ber
dem fu¨r die Berechnung von Alamo et al. angenommenen Wert von 103 cm/s.
• Die J0e–Werte fu¨r die verschiedenen Emitter–Tiefenprofile ko¨nnen anhand der Simu-
lation nachvollzogen und auf das unterschiedliche Verha¨ltnis von Rekombination im
Emittervolumen zur Oberfla¨chenrekombination zuru¨ckgefu¨hrt werden.
• Beru¨cksichtigt man die Differenz der J0e–Werte zwischen Messung und Simulati-
on bei der Abscha¨tzung des Transparenzfaktors, so sollte dieser bei dem ISFH–
Standardemitter A ungefa¨hr bei 0,3 liegen. D.h. die Passivierqualita¨t hat noch einen
großen Einfluß auf J0e. Bei Solarzellen mit diesem Emitter sollte also auf eine hinrei-
chend gute Passivierung der Emitteroberfla¨che geachtet werden.
• Ganz anders ist der Einfluß der Oberfla¨che bei dem fu¨r Siebdruck–Solarzellen typi-
schen Emitter F. Anhand seiner Lage in Abbildung 5.11 sieht man, daß die Oberfla¨-
chenpassivierung wesentlich unkritischer ist. Es macht also keinen Unterschied, ob die
Oberfla¨che mit Phosphorglas oder mit einer qualitativ hochwertigen PECVD SiNx–
Schicht passiviert ist. Folglich muß in diesem Fall das Phosphorglas vor der PECVD
Beschichtung nicht abgea¨tzt werden. Die PECVD SiNx–Schicht wird hier praktisch
nur als Antireflexschicht beno¨tigt.
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Abbildung 5.11: Vergleich von Simulation und Experiment: Berechnete Iso–
J0e–Linien sowie Transparenzfaktoren als Funktion der Oberfla¨chendotierkon-
zentration und der Emittertiefe aus [AS84]. Fu¨r die Simulation wurde ein
gaußfo¨rmiges Tiefenprofil, eine ORG von S = 103 cm/s und ein ni–Wert
von 1, 45× 1010 cm−3angenommen. Zusa¨tzlich wurden die an unterschiedlichen
Emitter–Tiefenprofilen experimentell bestimmten Emittertiefen und Oberfla¨-
chendotierkonzentrationen aus dieser Arbeit (Emitter A – F) sowie von Rohatgi
et al. [RDM+00] (Emitter 1 – 4) eingetragen.
Obwohl die Emitter A – F sehr unterschiedliche Tiefenprofile besitzen, werden die experi-
mentell bestimmten J0e–Werte fu¨r alle untersuchten Emitter gleichermaßen gut durch die
berechneten J0e–Werte wiedergegeben. Aus dieser U¨bereinstimmung folgt, daß die Simula-
tionsergebnisse von Alamo bei bekanntem Tiefenprofil generell genutzt werden ko¨nnen:
1. zur Einscha¨tzung der Passivierqualita¨t von unterschiedlichen Schichten fu¨r beliebige,
reale Emitter–Tiefenprofile.
2. zur Abscha¨tzung des minimalen J0e–Wertes, welcher fu¨r ein gegebenes Emitter–Tie-
fenprofil zu erwarten ist.
In der Literatur ist diese fundierte Methode leider in den vergangenen Jahren in Verges-
senheit geraten. Stattdessen werden die gemessenen J0e–Werte ha¨ufig nur als Funktion von
ρs dargestellt. Zu welch groben Fehleinscha¨tzungen die alleinige Betrachtung von J0e als
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Funktion von ρs fu¨hren kann, wird anhand eines Vergleichs von Emitter E und F deut-
lich: Beide Emitter besitzen einen Schichtwiderstand von 40 Ω/sq. Nach Abbildung 5.11
rechts ist Emitter F ein nahezu undurchsichtiger Emitter, Emitter E hingegen ein quasi–
transparenter Emitter (Transparenzfaktor ≈ 0,3). Die gemessenen J0e–Werte bei identi-
scher Beschichtung sind deshalb, wie anhand der Simulationen erwartet, sehr unterschied-
lich (Emitter E: J0e = 113 fA/cm
2, Emitter F: J0e = 617 fA/cm
2). Hingegen verhalten
sich die Emitter E und A trotz des unterschiedlichen Schichtwiderstandes von 40 Ω/sq und
100 Ω/sq sehr a¨hnlich, da sie einen vergleichbaren Transparenzfaktor besitzen.
Der Schichtwiderstand wird zur Charakterisierung eines Tiefenprofils deshalb meist aus-
gewa¨hlt, weil er sehr einfach mit der Vier–Punkt–Methode gemessen werden kann. Eine
Bestimmung vonNs und xj erfordert hingegen aufwendige SIMS–Messungen. Hinzu kommt,
daß viele experimentelle Daten tatsa¨chlich exakt eine lineare Beziehung zwischen J0e und
ρs [CGMB
+94,GSS+95] bzw. Ns [KSS90] zeigen. Die Ursache hierfu¨r ist allerdings, daß bei
der Prozessierung von unterschiedlichen Emitter oft nur ein Parameter, z.B. die Diffusions-
temperatur, variiert wurde. Auf diese Weise a¨ndert sich das Tiefenprofil gleichma¨ßig. Ein
derartiges Beispiel sind die Emitter A, B und C in dieser Arbeit. Aus Abbildung 5.11 rechts
geht hervor, daß diese drei Emitter einen sehr a¨hnlichen Transparenzfaktor besitzen. Ein
Vergleich der Passivierqualita¨t anhand der Auftragung von J0e als Funktion von ρs kann
folglich nur innerhalb einer solchen Versuchsreihe gerechtfertigt werden.
Wie unterschiedlich J0e als Funktion des Schichtwiderstandes verlaufen kann, zeigt in Ab-
bildung 5.12 ein Vergleich von verschiedenen experimentellen Daten zu SiO2–passivierten
Emittern aus der Literatur [CBGMD96,RBB+93,GSS+95] mit Daten zu SiNx–passivierten
Emittern aus dieser Arbeit: (i) Bei den Daten von Glunz et al. [GSS+95] handelt es sich
zum Beispiel um die Optimierung des Zwischenfingergebietes von selektiven Emittern (mit
Ns = 3 × 1018 cm−3 bei ρs = 100 Ω/sq). Dies erkla¨rt die sehr niedrigen J0e–Werte. Bei
allen anderen Tiefenprofilen handelt es sich hingegen um homogene Emitter mit ho¨heren
Dotierkonzentrationen (ca. Ns = 6 × 1019 cm−3 bei ρs = 100 Ω/sq). (ii) Innerhalb einer
Versuchsreihe ist die Abha¨ngigkeit J0e als Funktion von ρs meist linear. Je nach Verha¨ltnis
von Oberfla¨chenrekombination zur Rekombination im Emittervolumen ist die Steigung der
Geraden jedoch anders oder die Daten sind parallel verschoben. (iii) Weiterhin zeigt die-
se Abbildung sehr deutlich, daß die Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung von SiO2– und
SiNx–passivierten n
+–dotierten Emittern vergleichbar gut ist (siehe zu diesem Vergleich
auch das na¨chste Kapitel 5.2.6).
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Abbildung 5.12: Vergleich der in dieser Arbeit bestimmten J0e–Werte von SiNx–
passivierten n+–dotierten Emittern mit Literaturdaten fu¨r Hochtemperatur–
SiO2–passivierte n
+–dotierte Emitter [CBGMD96,RBB+93,GSS+95] als Funk-
tion des Schichtwiderstandes. Die Daten von Cuevas et al. [CBGMD96] und
Ruby et al. [RBB+93] wurden zur besseren U¨bersicht mittels Geraden ange-
deutet; tatsa¨chlich streuen die Meßwerte entlang der Geraden leicht.
Bisher gibt es keine Publikation, die einen fundierten Vergleich der Passivierqualita¨ten von
PECVD SiNx–Schichten aus verschiedenen Arbeitsgruppen bietet. Um diese Behauptung
zu untermauern, werden im folgenden zwei Beispiele diskutiert, die auf den ersten Blick
einen solchen Vergleich liefern:
1. Ku¨rzlich haben Kerr et al. [KSC00] J0e–Werte von verschiedenen PECVD SiNx–
Schichten auf n+–dotierten Emittern publiziert und mit den Passivierqualita¨ten von
PECVD SiNx–Beschichtungen anderer Autoren verglichen. Hierbei haben sie J0e nur
als Funktion des Schichtwiderstandes betrachtet, ohne die unterschiedlichen Emitter–
Tiefenprofile zu beachten. Die Analyse von J0e–Werten in der vorliegenden Arbeit
beweist jedoch eindeutig, daß ein solcher Vergleich keinen Sinn ergibt. In einer ak-
tuellen Vero¨ffentlichung geben Kerr et al. [KSCB01] zwar die gemessenen Emitter–
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Tiefenprofile der von Ihnen untersuchten Emitter an, allerdings ohne diese in den
Vergleich von PECVD SiNx–Passivierbeschichtungen aus verschiedenen Arbeitsgrup-
pen mit einzubeziehen. Dieses Beispiel macht die Notwendigkeit eines Round–Robin–
Experiments oder von standartisierten Verfahren fu¨r die Messung von Emittersa¨tti-
gungsstromdichten deutlich.
2. Im Gegensatz dazu wurden bei Rohatgi et al. [RDM+00] die PECVD SiNx–Schichten
aus verschiedenen Arbeitsgruppen auf identischen Emitterprofilen abgeschieden, wo-
bei allerdings von falschen Annahmen ausgegangen wird: Vergleicht man die von
Rohatgi et al. gemessenen J0e–Werte mit den Simulationen von Alamo [AS84] (siehe
Abbildung 5.11 sowie Tabelle 5.3), so stellt man fest, daß viele der gemessenen Werte
unter den theoretisch zu erwartenden Werten liegen. Anhand der Simulationen von
Alamo wu¨rde man z.B. einen J0e–Wert von ca. 43 – 70 fA/cm
2 fu¨r den 90 Ω/sq–
Emitter und einen Wert von ca. 285 fA/cm2 fu¨r den 40 Ω/sq–Emitter erwarten. Ge-
messen wurden von Rohatgi et al. hingegen wesentlich geringere J0e–Werte, und zwar
bis zu 35 fA/cm2 fu¨r den 90 Ω/sq–Emitter und 174 fA/cm2 fu¨r den 40 Ω/sq–Emitter.
Dieser Unterschied ist allerdings nicht – wie von Rohatgi et al. irrtu¨mlicherweise
angenommen – durch die bessere Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung verursacht,
sondern durch eine unkorrekte Bestimmung des Emitter–Tiefenprofils. Denn in der
gleichen Vero¨ffentlichung wird der 90 Ω/sq–Emitter zuna¨chst mit RTO (engl. rapid
thermal oxide) passiviert. Zur Herstellung der RTO–Passivierung wird der Emitter
fu¨r 150 s bei 900◦C in einem RTP–Ofen (engl. rapid thermal processing) oxidiert,
die resultierende SiO2–Schicht hat eine Dicke von ungefa¨hr 6 nm [MDR
+98]. Da das
Oxid in den Emitter hineinwa¨chst wird das Emitter–Tiefenprofil stark vera¨ndert. Die
Oberfla¨chendotierkonzentration sinkt von 1 × 1020 cm−3 auf 6 × 1019 cm−3 ab, der
Phosphor diffundiert wa¨hrend dieses Hochtemperaturschrittes etwas weiter in das Si
hinein, so daß die Emitter–Tiefe von 0,18 µm auf 0,25 µm anwa¨chst [RDM+00]. Ro-
hatgi et al. gehen davon aus, daß diese A¨nderung des Emitter–Tiefenprofils sich nicht
auf den Wert von J0e auswirkt [RDM
+00]. Nach der Simulation von Alamo ist hin-
gegen eine Verbesserung von ∆J0e = 30 fA/cm
2 zu erwarten (siehe Tabelle 5.3). Die
experimentell bestimmten, niedrigeren J0e–Werte fu¨r die RTO/SiNx–Doppelschichten
ko¨nnten folglich durchaus auch auf eine Vera¨nderung des Tiefenprofils zuru¨ckfu¨hr-
bar sein und nicht alleine aufgrund der passivierenden Eigenschaften der zusa¨tzlichen
RTO–Schicht! Durch nachtra¨gliches Aba¨tzen der RTO/SiNx–Doppelschicht und an-
schließende Neubeschichtung mit PECVD SiNx ko¨nnte man dies experimentell u¨ber-
pru¨fen.
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Tabelle 5.3: Von Rohatgi et al. [RDM+00] untersuchte Emitterprofile sowie ein
Vergleich der J0e–Werte aus Experiment und Simulation. Angegeben sind die
von Alamo et al. fu¨r einen ni–Wert von 1, 45 × 1010 cm−3 berechneten J0e–
Werte (J0e.Th 1.45), sowie die fu¨r einen ni–Wert von 1, 0×1010 cm−3 korrigierten
J0e–Werte (J0e.Th 1.0).
Typ ρs RTO Ns xj J0e.Exp J0e.Th 1.45 J0e.Th 1.0
(Ω/sq) (cm−3) (µm) (fA/cm2) (fA/cm2) (fA/cm2)
1 90 vor 1, 0× 1020 0,18 75 120 57
2 90 nach 6, 0× 1019 0,25 35 90 43
3 40 vor 2, 5× 1020 0,37 260 630 300
4 40 nach 2, 1× 1020 0,40 174 630 300
Die genannten Beispiele zeigen, daß es fu¨r eine Beurteilung der Passivierqualita¨t auf n+–
dotierten Emittern wichtig ist, das Tiefenprofil zu kennen und daß es außerdem Sinn macht,
experimentell bestimmte J0e–Werte mit den Simulationsergebnissen von Alamo [AS84] zu
vergleichen.
5.2.6 Oberfla¨chenrekombinationsgeschwindigkeit
Die ORG Se der Minorita¨tsladungstra¨ger an der Emitteroberfla¨che kann nicht direkt ex-
perimentell bestimmt werden kann. Der Grund ist, daß bei Vorhandensein eines Diffusi-
onsprofils die Bestimmung der Oberfla¨chenrekombinationsrate Us und der U¨berschußla-
dungstra¨gerkonzentration ∆n an der Emitteroberfla¨che (und damit die ORG S ≡ Us/∆ns)
aus den experimentellen Daten viel komplizierter ist als im Fall von nicht–diffundierten
Oberfla¨chen [Abe99]. In der Vergangenheit wurden verschiedene Modelle zur Ableitung
von Se aus J0e verwendet [KSS90,CGMB
+94,CBGMD95,CBGMD96,GSS+95] (siehe auch
Kapitel 5.1). Um Se aus J0e–Messungen ableiten zu ko¨nnen, mu¨ssen die Beitra¨ge von der
Oberfla¨che und aus dem Volumen des Emitters getrennt werden. Da sa¨mtliche Modelle die
Verluste im Volumen und an der Oberfla¨che unterschiedlich stark gewichten, ha¨ngen die
resultierenden Se–Werte vom jeweiligen Modell ab. Ein Vergleich verschiedener Modelle
wurde ku¨rzlich von Altermatt et al. [ASC+00] vorgestellt.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde Se numerisch durch 1–dimensionale Simulation von Minori-
ta¨tsladungstra¨ger–Transienten mit dem Bauelementesimulationsprogramm PC–1D [Bas90]
5.2. PECVD SiNx–passivierte n
+–dotierte Emitter 115
bestimmt. Dieses Verfahren hat gegenu¨ber den analytischen Modellen (die meist nur gauß-
fo¨rmige Diffusionsprofile betrachten) den Vorteil, daß das reale Emitter–Tiefenprofil be-
ru¨cksichtigt werden kann. Die Simulationen wurden an dem quasi–transparenten Emitter
A durchgefu¨hrt, wobei eine Bias–Beleuchtung von 0,5 Sonnen angenommen wurde (dies
entspricht den Beleuchtungsbedingungen bei der MW–PCD–Messung). Daraus ergibt sich
eine ORG von 1 × 104 cm/s an der Remote–SiNx–passivierten Oberfla¨che (n633 = 2,3)
von Emitter A. Der in Abbildung 5.13 dargestellte Vergleich mit SiO2–passivierten n
+–
dotierten Emittern von Cuevas et al. [CBGMD96] zeigt, daß die Oberfla¨chenpassivierung
von SiNx– und SiO2–passivierten Emittern vergleichbar gut ist.
Abbildung 5.13: Vergleich der ORG von SiO2– und SiNx–passivierten n
+–
dotierten Emittern als Funktion der Phosphor–Konzentration an der Si–
Oberfla¨che. Die ORG der SiO2–passivierten Proben wurde nach dem Tempern
unter Formiergas bestimmt [CBGMD96].
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5.2.7 Vergleich mit den Ergebnissen an Solarzellen
Einfluß des Metallisierungsgitters auf J
0e
Bisher wurden nur die passivierten Bereiche der Solarzellen–Vorderseite betrachtet. Tat-
sa¨chlich sind jedoch die metallisierten Bereiche auf der Solarzellen–Vorderseite unpassiviert.
Aus dem einfachen Modell zweier unabha¨ngiger Dioden ergibt sich die totale Emittersa¨t-
tigungsstromdichte eines Solarzellen–Emitters zu:
J0e = FMJ0e.metal + (1− FM)J0e.pass (5.1)
J0e.pass und J0e.metal sind die Emittersa¨ttigungsstromdichten der passivierten und metalli-
sierten Fla¨chen des Emitters und FM ist der Metallisierungsfaktor des Metallgitters. Die
Anwendbarkeit dieses einfachen Zusammenhangs wird besta¨tigt durch den in Abb. 5.14 ge-
zeigten Vergleich von gemessenen sowie nach Gleichung 5.1 berechneten totalen J0e–Werten
von Emitter A. Dabei wurde ein gemessener J0e.metal–Wert von 4000 fA/cm
2 auf einer voll-
sta¨ndig metallisierten Solarzellen–Vorderseite angenommen. J0e steigt um das Vierfache
von 100 fA/cm2 auf einen Wert von 450 fA/cm2, wenn ein fu¨r hocheffiziente Si–Solarzellen
typisches Metallgitter mit einem Metallisierungsfaktor von 6% aufgedampft wird.
Einfluß von J
0e
auf Solarzellen–Kenndaten
Um den Einfluß der Qualita¨t der Vorderseitenpassivierung auf denWirkungsgrad von Solar-
zellen bestimmen zu ko¨nnen, wurde die maximal erreichbare Leerlaufspannung Uoc mit der
analytischen Gleichung 2.6 berechnet. Dabei wurde fu¨r die thermische Spannung (kT/q)
bei 300 K ein Wert von 25,7 mV und fu¨r die Kurzschlußstromdichte Jsc ein Wert von
44 mA/cm2 verwendet. Die Solarzellenbasis wurde als ideal angenommen (J0b = 0 fA/cm
2).
Demnach erlaubt der niedrigste gemessene J0e–Wert von 100 fA/cm
2 auf einem nicht–
metallisierten SiNx–passivierten 100–Ω/sq Emitter eine Leerlaufspannung von 689 mV.
Aufgrund des Metallgitters reduziert sich die maximal erreichbare Leerlaufspannung um
15 mV auf 674 mV fu¨r einen Metallisierungsfaktor von 2% und um 31 mV auf 658 mV
fu¨r einen Metallisierungsfaktor von 6%. Unter der Annahme, daß die Qualita¨t der Oberfla¨-
chenpassivierung bei siebgedruckten Si–Solarzellen im Zwischenfingergebiet gleich gut ist,
haben diese Emitter fu¨r einen fu¨r Siebdruck–Solarzellen typischen Metallisierungsfaktor
von 10% noch ein Uoc–Potential von 648 mV.
Bei realen Solarzellen mit einer typischen Dicke von 300 µm kann der Anteil der Sa¨tti-
gungsstromdichte aus der Basis nicht vernachla¨ssigt werden. Im Fall von hocheffizienten
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Abbildung 5.14: Gemessene und berechnete J0e–Werte von Emitter A als Funk-
tion des Metallisierungsfaktors FM des Metallgitters.
pn–Solarzellen auf 1,5–Ωcm Si–Wafern mit hoher Volumenlebensdauer und guter Ru¨cksei-
tenpassivierung betra¨gt J0b = 570 fA/cm
2 (berechnet nach Gleichung 2.3). Dieser Wert ist
um ein fu¨nf– bis sechsfaches gro¨ßer als J0e. Fu¨r Solarzellen bedeutet dies, daß bei einem
Metallisierungsfaktor von 6% und einer optimalen Remote–SiNx–Passivierung (n633 = 2,3)
ein Uoc von 632 mV realistisch ist.
Um zu pru¨fen, in wie weit die aus Ladungstra¨gerlebensdauer–Messungen berechnete Leer-
laufspannung wirklich die Verha¨ltnisse in realen Solarzellen beschreibt, wurden hochef-
fiziente Si–Solarzellen auf 1,5–Ωcm p–dotiertem FZ–Si hergestellt. Diese Zellen besitzen
einen Metallisierungsfaktor von 6% auf der Vorderseite und eine qualitativ hochwertige
Punktkontakt–Ru¨ckseite mit einer alnealten SiO2–Passivierung. Bei der SiNx–Beschichtung
wurde der Brechungsindex der Schichten und damit gleichzeitig die Oberfla¨chenpassivie-
rung variiert. Zur Kontrolle der Passivierqualita¨t auf der Solarzellen–Vorderseite wurden
gleichzeitig Lebensdauerproben beschichtet. Abbildung 5.15 zeigt das Resultat dieser Un-
tersuchung. Die Linien kennzeichnen die aus den Ladungstra¨gerlebensdauern berechne-
ten Uoc–Werte und die Punkte die an Solarzellen gemessenen Leerlaufspannungen. Um
den Einfluß des Sa¨ttigungsstroms in der Basis zu zeigen, sind zusa¨tzlich die berechneten
Uoc–Werte fu¨r 0,5–Ωcm p–dotiertes Si–Ausgangsmaterial eingezeichnet. Die U¨bereinstim-
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mung zwischen Ladungstra¨gerlebensdauer–Experiment und Solarzellen–Charakterisierung
ist u¨berraschend gut, denn die an realen Solarzellen gemessenen Leerlaufspannungen liegen
fast genau auf der theoretisch vorhergesagten Kurve.
Abbildung 5.15: Aus Lebensdauerproben fu¨r einen Metallisierungsfaktor von
6% berechnete (gestrichelte Linien) sowie an fertigen Silizium–Solarzellen ge-
messene (gefu¨llte Kreise) Leerlaufspannung Uoc als Funktion der Emittersa¨tti-
gungsstromdichte J0e.pass im Zwischenfingergebiet.
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5.3 Zusammenfassung
In diesem Kapitel wurde erstmals eine detaillierte Optimierungsstudie zur SiNx–Niedertem-
peratur–Passivierung auf n+–dotierten Emittern fu¨r drei verschiedene PECVD–Verfahren
durchgefu¨hrt. Die wichtigsten Ergebnisse sind:
1. Die gemessenen J0e–Werte bzw. die ORG der untersuchten PECVD SiNx–Schichten
wurden mit verschiedenen Literaturwerten sowie mit Simulationsrechnungen vergli-
chen. Diese Vergleiche zeigen, daß die in dieser Arbeit optimierten Remote– und
HF–SiN
x
–Schichten eine exzellente Passivierqualita¨t besitzen, die vergleichbar ist
mit der von Hochtemperatur–SiO2–Passivierung nach FGA.
2. Die optimale Abscheidetemperatur liegt bei allen Verfahren zwischen 300 und 400◦C
und ist im Fall von Remote– und HF–SiNx–Schichten abha¨ngig von der Schichtzu-
sammensetzung.
3. Remote– und HF–SiNx–Schichten verhalten sich bzgl. der Oberfla¨chenpassivierung
nahezu identisch.
4. Im Gegensatz zu LF–SiNx zeigt die Passivierqualita¨t von Remote– und HF–SiNx eine
deutliche Abha¨ngigkeit von der Schichtzusammensetzung.
5. Bei LF–SiN
x
ist J0e um einen Faktor 3 bis 6 schlechter als bei Remote– und HF–
SiNx. Tempern unter Formiergas (FGA) verbessert die Passivierqualita¨t von LF–SiNx
zwar erheblich, J0e ist aber selbst nach dem Tempern noch immer um einen Faktor
2 bis 3 schlechter als bei Remote– und HF–SiNx.
6. Alle PECVD SiNx–Schichten sind stabil bei 500
◦C–Temperungen (bei Temperdau-
ern bis zu 60 min) sowie unter UV-Beleuchtung (bei Wellenla¨ngen > 315 nm). Eine
Ausnahme bildet die zuvor durch eine Temperung unter Formiergas verbesserte Pas-
sivierqualita¨t von LF–SiNx. In diesem Fall steigt J0e unter UV–Beleuchtung langsam
wieder auf den urspru¨nglichen Wert an.
7. Bei einer kurzzeitigen 750–900◦C–Temperung ko¨nnen Remote– und HF–SiNx mit
n633 > 2,0 sogar noch weiter verbessert werden.
Zusa¨tzlich wurde in dieser Arbeit (i) eine Methode zum Vergleich der Passivierqualita¨t
von verschiedenen Beschichtungen bei bekanntem Emitter–Tiefenprofil vorgestellt und (ii)
anhand eines analytischen Modells aus der Literatur aufgezeigt, welche J0e–Werte bei fu¨r
Solarzellen typischen Emitter–Tiefenprofilen realistisch sind.
Kapitel 6
Temperstabilita¨t von Remote
PECVD SiNx
U¨ber das Temperverhalten von SiNx–Schichten findet man in der Literatur zum Teil wi-
derspru¨chliche Aussagen. Denn aufgrund der zahlreichen Variationsmo¨glichkeiten bei der
Schichtherstellung sowie der Amorphizita¨t des Materials ist das Temperverhalten sehr kom-
plex und kann meist nicht von einem System auf ein anderes u¨bertragen werden. Die folgen-
den Abschnitte bescha¨ftigen sich deshalb detailliert mit dem speziellen Temperverhalten
der in der vorliegenden Arbeit untersuchten Remote SiNx–Schichten. Im Vordergrund steht
hier die Frage nach dem Zusammenhang zwischen der Passivierqualita¨t und den struktu-
rellen Eigenschaften bzw. den Bindungsverha¨ltnissen in der SiNx–Schicht. Hierfu¨r werden
in Abschnitt 6.1 zuna¨chst die fu¨r diese Arbeit interessanten wohlbekannten allgemeinen
Zusammenha¨nge zwischen strukturellen und elektronischen Eigenschaften bezu¨glich der
Bindungen und Defekte im SiNx–Volumen kurz zusammengefaßt.
Der experimentelle Teil dieses Kapitels beginnt in Abschnitt 6.3 mit einer Optimierungs-
studie zur Oberfla¨chenpassivierung von kurzzeitig bei hohen Temperaturen getemperten
Remote PECVD SiNx–Schichten auf p–Si. Die Temperbedingungen entsprechen dabei ei-
nem vorher optimierten Temperaturprofil zum Durchfeuern von Siebdruckpasten durch eine
SiNx–Schicht (siehe Kapitel 3). Hierbei zeigt sich, daß Remote SiNx–Schichten hervorragend
geeignet sind fu¨r die Ru¨ckseitenpassivierung von Si–Solarzellen mit Siebdruckkontakten.
Anschließend werden in den Abschnitten 6.4 und 6.5 die im Rahmen der vorliegenden Ar-
beit durchgefu¨hrten detaillierten experimentellen Untersuchungen zu den strukturellen und
optischen Eigenschaften des SiNx–Volumens vorgestellt. Diese Studie umfaßt die Untersu-
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chung der Schichteigenschaften in Abha¨ngigkeit vom H–Gehalt, von der Schichtzusammen-
setzung sowie einer kurzzeitigen Temperung bei Temperaturen zwischen 500 und 900◦C. Ba-
sierend auf den experimentellen Ergebnissen wird ein neues Modell zur Erkla¨rung des Tem-
perverhaltens der in der vorliegenden Arbeit untersuchten Remote PECVD SiNx–Schichten
abgeleitet (Abschnitt 6.7). Zusa¨tzlich werden die Si/SiNx–Grenzfla¨cheneigenschaften von
nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten in Abha¨ngigkeit von einer kurzzeitigen Tempe-
rung mittels C(U)–Messungen unter Beleuchtung genauer untersucht. Dabei wird erstmals
nachgewiesen, daß die Abha¨ngigkeit der Passivierqualita¨t von der Schichtzusammensetzung
auf das unterschiedliche Defektverhalten im SiNx–Volumen zuru¨ckgefu¨hrt werden kann.
6.1 Strukturmodelle und Bandstruktur
Die chemischen, mechanischen, elektrischen und optischen Eigenschaften von SiNx–Schich-
ten ha¨ngen stark von dem verwendeten Herstellungsverfahren und den jeweiligen Herstel-
lungsparametern ab. Es gibt jedoch fundamentale Zusammenha¨nge zwischen diesen Ei-
genschaften, die fu¨r alle SiNx–Schichten gu¨ltig sind. Im folgenden Abschnitt wird deshalb
zuna¨chst systematisch auf die strukturellen Eigenschaften und mo¨glichen Bindungstypen
sowie die elektronische Bandstruktur und die sich daraus ergebenden optischen Eigenschaf-
ten eingegangen. Die aufgrund der vorhandenen Bindungen mo¨glichen Defekte werden spa¨-
ter in einem eigenen Abschnitt (siehe Abschnitt 6.2) betrachtet. Die Materialeigenschaften
werden zuna¨chst fu¨r amorphe ideal sto¨chiometrische Si3N4–Schichten diskutiert. Anschlie-
ßend werden die Modelle auf amorphe hydrogenisierte SiNx:H–Legierungen mit variablem
N/Si–Verha¨ltnis ausgeweitet.
Strukturmodelle von amorphem, sto¨chiometrischen Si3N4
Im idealen Si3N4–Kristall sind die Si– und N–Atome kovalent gebunden. Jedes Si–Atom
definiert in sp3–hybridisierter Form das Zentrum eines Tetraeders, dessen vier Eckpunk-
te durch N–Atome gebildet werden (siehe Abbildung 6.1). Jedes N–Atom liegt in sp2–
hybridisierter Form vor und ist sternfo¨rmig in einer Ebene von drei Si–Atomen umgeben.
Aus den beiden Grundelementen bauen sich die Kristallmodifikationen α–Si3N4 und β–
Si3N4 auf [HJ57,Wyc64,KM74].
Amorphe Si3N4–Schichten ko¨nnen beschrieben werden als ein regelloses Netzwerk (engl.
continuous random network, CRN–Modell [Pan78,SO81]) in dem beide Phasen gleichzeitig
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Abbildung 6.1: Grundelemente der Bindungsstruktur im kristallinen Si3N4.
Links: SiN4–Tetraeder. Rechts: planare NSi3–Anordnung.
auftreten. Als Referenzmaterial fu¨r ideales sto¨chiometrisches a–Si3N4 fungieren wasserstoff-
arme a–Si3N4–Schichten, die mittels chemischer Gasphasenabscheidung (CVD) bei hohen
Temperaturen (> 1000◦C) und großem NH3–U¨berschuß hergestellt werden ko¨nnen. Die von
Ohdomari et al. [OYKA87] auf der Basis des CRN–Modelles analytisch berechnete radiale
Verteilungsfunktion zeigt eine gute U¨bereinstimmung mit den experimentellen Resultaten
an diesen sto¨chiometrischen CVD–Schichten [Phi85].
Amorphe hydrogenisierte SiN
x
–Legierungen
Mittels PECVD–Verfahren lassen sich abweichend vom idealen amorphen Si3N4 SiNx–
Legierungen mit N/Si–Verha¨ltnissen von 0 (a–Si) bis 2,5 (N–reichste SiNx–Verbindung)
herstellen. Den strukturellen Aufbau von amorphen SiNx–Netzwerken kann man sich fol-
gendermaßen vorstellen: Ausgehend von a–Si werden bei Zunahme der N–Konzentration
die Si–Si Bindungen durch Si–N Bindungen ersetzt, d.h. die Si–Si und Si–N Bindungskon-
zentrationen verhalten sich antiproportional. Infrarot– und Raman–Spektren zeigen, daß
die tetravalente Struktur von Si– und die trivalente Struktur von N–Konfigurationen auch
in den SiNx–Legierungen jeweils erhalten bleibt [MTKS85,BBH
+88,MKKS84].
Der Einbau von N–Atomen u¨ber das Ersetzen von Si–Si Bindungen mit Si–N Bindungen
kann nur bis zum sto¨chiometrischen Verha¨ltnis erfolgen. Erst die Anwesenheit von Was-
serstoff erlaubt die Erho¨hung der N–Konzentration u¨ber das sto¨chiometrische Verha¨ltnis
hinaus durch den Einbau von =NH und –NH2 Gruppen. Die Abscheidung von Siliziumdi-
imid, Si(NH)2, entspricht dann einem N/Si–Verha¨ltnis von x = 2, 0 [TLM86]. Das maximal
mo¨gliche N/Si–Verha¨ltnis ist x = 2, 5 und entspricht dem vollsta¨ndigen Austausch von Si–
Si Bindungen durch Si(NH2) [YS90b,YS90a]. N–N Bindungen hingegen weisen aufgrund
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Tabelle 6.1: Bindungsenergien in SiNx.
Bindung Energie (eV) Energie (eV) Energie (eV)
nach [YS91a] nach [Pau69] nach [MU91]
Si–N 3,45
Si–Si 2,34
N–N 1,70
Si–H 3,34 3,50 3,10
N–H 4,05 4,05 3,51
H–H 3,85
ihrer niedrigen Bindungsenergie (von 163 kJmol−1 bei der N–N Einfachbindung [Wel80] ge-
genu¨ber von 946 kJmol−1 bei der N≡N Dreifachbindung in gasfo¨rmigen N2–Moleku¨len) nur
eine geringe Stabilita¨t auf. Experimentell gibt es deshalb bisher auch nur indirekte Hinwei-
se auf N–N Bindungen in N–reichem Material. Die Konzentration der N–N Bindungen ist
aber in jedem Fall so niedrig, daß sie praktisch keine Rolle spielen. Im Fall von N–reichen
SiNx–Schichten sind deshalb das N/Si–Verha¨ltnis und der H–Gehalt durch die Bildung von
Si(NH)2 als die N–U¨berschuß ermo¨glichende Mischungskomponente fest aneinander gekop-
pelt [YS91b,CVHT83, SAC+90,PSB91]. Es ist jedoch mo¨glich, wasserstoffarme, Si–reiche
SiNx–Legierungen herzustellen.
Der Zusatz von Wasserstoff kann aufgrund der einfachen Koordination des H–Atoms stark
verspannte und offene Bindungen von Si– und N–Atomen sa¨ttigen und auf diese Weise
das Netzwerk insgesamt entspannen. Beim Einbau von H in das amorphe SiNx–Netzwerk
werden sowohl Si–Si als auch Si–N Bindungen durch Si–H und N–H Bindungen ersetzt.
Der in der Schicht vorhandene H sollte dabei vollsta¨ndig als Si–H oder N–H gebunden sein,
da die polaren Si–N Bindungen (30% ionischer Beitrag) im Gegensatz zu Si–Si Bindun-
gen keine stabilen Zwischengitterpla¨tze fu¨r H–Atome zulassen [Rob94]. Fu¨r eine gegebene
Zusammensetzung ha¨ngen die verschiedenen Bindungskonzentrationen (Si–N, Si–Si, Si–H
und N–H) also stark vom H–Gehalt ab, welcher wiederum mit den Abscheidebedingungen
wa¨hrend der Schichtherstellung variiert. Wie allerdings der vorhandene H auf die Si–H und
N–H Bindungen verteilt wird, kann aus dem Si/N–Verha¨ltnis alleine nicht vorhergesagt
werden.
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Modell der freien Energie
Amorphe kovalente Netzwerke sind vor allem durch das vo¨llige Fehlen einer Fernordnung
(engl. long–range order, LRO) charakterisiert. Sie ko¨nnen in einem gewissen Maße je-
doch eine Nahordnung (engl. short–range order, SRO) besitzen. Das thermodynamische
Modell der freien Energie (engl. free energy model, FEM) von Yin und Smith [YS91b]
beru¨cksichtigt beide Mo¨glichkeiten. Es beschreibt die Bindungsverha¨ltnisse von amorphen
kovalenten Legierungen unter Einbeziehung von chemischen Ordnungseffekten in die Ent-
halpie und von statistischen Effekten innerhalb von lokalen strukturellen Einheiten (hier
der Si–zentrierte Tetraeder) in die Entropie. Demnach ist die Nahordnung in amorphen ko-
valenten Legierungen bestimmt durch das Streben nach Minimierung der freien Gibbsschen
Mischungsenergie GM = HM−TSM, mit der Mischungsenthalpie HM und der Mischungsen-
tropie SM. Die Minimierung von GM ist folglich gekennzeichnet durch das Gegenspiel von
HM und SM. Die Mischungsenthalpie umfaßt gema¨ß HM = EAtome−EBindungen die Differenz
zwischen den Summen der Energien der freien Atome und der Bindungen. Setzt man die
entsprechenden Bindungsenergien nach [YS91a] (siehe Tabelle 6.1) in diese Gleichung ein,
so zeigt sich, daß die Reaktion
Si-Si + N-H↔ Si-N + Si-H (6.1)
exotherm ist mit einer Differenzenergie von 0,4 eV. Dies ist auch die Ursache dafu¨r, daß
bei der SiNx–Abscheidung der H bis zum sto¨chiometrischen N/Si–Verha¨ltnis u¨berwiegend
an Si gebunden wird. Fu¨r die Mischungsentropie gilt nach der Definition der statistischen
Physik: SM = k ln Γ. Die Anzahl der mo¨glichen Bindungskonfigurationen Γ berechnet sich
nach kombinatorischen Regeln aus den Konzentrationen der mo¨glichen Bindungspartner
des Siliziums, bei denen im Rahmen des FEM zwischen Si, H, N, NH und NH2 unterschieden
wird.
Die Triebkraft fu¨r die Minimierung von HM ist das Streben nach maximaler Stabilita¨t der
Bindungsmatrix unter Maßgabe der kurzreichweitigen Wechselwirkung (engl. chemical or-
dering, CO), wodurch o.g. chemische Reaktion unterstu¨tzt wird. Andererseits ist die Maxi-
mierung von SM eine Konsequenz des zweiten Hauptsatzes der Thermodynamik. Abha¨ngig
von der Temperatur liegt deshalb die reale Bindungsstruktur nach der SiNx–Abscheidung
zwischen den beiden Grenzfa¨llen einer perfekten Nahordnung und einer maximal unge-
ordneten Verteilung der Bindungspartner. Abbildung 6.2 zeigt zur Veranschaulichung der
Bindungsverha¨ltnisse in SiNx in Abha¨ngigkeit von der Schichtzusammensetzung die Be-
rechnungen von Yin et al. [YS91b] fu¨r eine Abscheidetemperatur von 300◦C und einen
relativ hohen H–Gehalt von 40 %.
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Abbildung 6.2: Bindungsverha¨ltnisse N(Si–X)/N(Si) mit X = Si, H, oder N
und N(N–X)/N(N) als Funktion des N/Si–Verha¨ltnisses fu¨r SiNx–Legierungen
mit einem H–Gehalt von 40 at.-%. Verglichen werden die Voraussagen des
FEM–Modelles fu¨r eine Abscheidetemperatur von 300◦C und einer Differen-
zenergie von 0,4 eV fu¨r die im Text genannte Netzwerkreaktion (Kreuze) mit
den beiden Grenzfa¨llen fu¨r perfekte Nahordnung (Quadrate) und zufa¨llige Bin-
dung (Dreiecke) [YS91b].
Bandstruktur von amorphem sto¨chiometrischem Si3N4
Die elektronische Bandstruktur sowie die Energieniveaus der wichtigsten Bindungen und
Defekte in amorphem sto¨chiometrischen Si3N4 wurden von Robertson [Rob81,RP84,Rob91,
Rob94] unter Anwendung der empirischen Methode der starken Kopplung (engl. tight bin-
ding method) berechnet [Rob91]. Hierbei wurden gemessene Bandlu¨ckenenergien und Zu-
standsdichten [KLJ83,KLJ86] beru¨cksichtigt. Zusa¨tzlich wurde angenommen, daß im Sili-
ziumnitrid die kurzreichweitigen, lokal–atomaren Wechselwirkungen dominant sind. Diese
Annahme ist gerechtfertigt, da sich bzgl. der Zustandsdichteverteilung die beiden Konfigu-
rationen α– und β–Si3N4 nur gering unterscheiden.
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Die Bindungen im idealen Si3N4 kommen durch die Wechselwirkung der sp
3–Hybridorbitale
von Si mit den sp2–Hybridorbitalen von N zustande. Die resultierenden besetzten, bin-
denden σ–Zusta¨nde und die unbesetzten, antibindenden σ∗–Zusta¨nde verbreitern sich im
Festko¨rper zum Valenz– bzw. Leitungsband, wie in Abbildung 6.3 schematisch dargestellt.
Der obere Bereich des Valenzbandes wird durch das vierte Orbital des Stickstoffs erzeugt,
welches nicht an der Bindung teilnimmt, sondern als ppi–Orbital mit einem einsamen Elek-
tronenpaar (lone pair) besetzt ist. Wie in den an amorphen Hochtemperatur–CVD–Si3N4
gewonnenen optischen Referenzdaten von Philipp [Phi85] betra¨gt die von Robertson be-
rechnete Bandlu¨ckenenergie 5,3 eV.
Abbildung 6.3: Entwicklung der Moleku¨lorbitale und Ba¨nder im sto¨chiometri-
schen Si3N4 (aus [Rob91]).
Bandstruktur von amorphen hydrogenisierten SiN
x
–Legierungen
Nehmen der Si-Gehalt und damit die Dichte der Si–Si Bindungen im SiNx zu, so werden
beide Bandkanten schon wenig unterhalb der sto¨chiometrischen Zusammensetzung durch
die Si–Si Bindung bestimmt. Robertson errechnete die Zusammensetzung x = 1, 1 (dies
entspricht n633 = 2,0) als Schwellenwert, unterhalb dessen die Valenzbandkante vollsta¨ndig
durch Si–Si σ–Zusta¨nde und die Leitungsbandkante vollsta¨ndig durch Si–Si σ∗–Zusta¨nde
gebildet werden [Rob94]. Unterhalb dieses Schwellenwertes bewegen sich mit steigender
Si–Konzentration Valenz– und Leitungsbandkante in Richtung Bandlu¨ckenmitte und die
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Bandlu¨cke verringert sich langsam bis hinunter zu 1,4 eV, der Bandlu¨ckenenergie von a–Si
(siehe Abbildung 6.4). Oberhalb des Schwellenwertes hingegen vergro¨ßert sich die Band-
lu¨cke mit steigender N–Konzentration sehr schnell bis zur maximalen Bandlu¨ckenenergie
von 5,3 eV (N–reiches SiNx bis sto¨chiometrisches Si3N4) und die Valenzbandkante wird
durch die N ppi–Zusta¨nde bestimmt. Der Schwellenwert x = 1, 1 geht einher mit dem Ab-
fall der Si–Si Bindungskonzentration unter 25% und bildet die Perkolationsgrenze [MY83].
D.h. fu¨r x < 1, 1 bilden die Si–Si Bindungen einen kontinuierlichen Pfad durch das Netz-
werk, wa¨hrend die Si–Si Bindungen fu¨r x > 1, 1 nicht miteinander verbundene Cluster
bilden. Fu¨r x < 1, 1 werden die SiNx–Schichten deshalb wesentlich leitfa¨higer, so daß sie
mit der C(U)–Methode nicht mehr vermessen und charakterisiert werden ko¨nnen.
Abbildung 6.4: Berechnete Abha¨ngigkeit der Bandkantenenergien vom N/Si–
Verha¨ltnis fu¨r H–freies a–SiNx. Die von freien Si– und N–Bindungen (dangling
bonds) erzeugten Zusta¨nde in der Bandlu¨cke sind ebenfalls eingetragen [Rob94].
Der Einbau von Wasserstoff hat folgenden Einfluß auf die Bandlu¨cke:
• Bei Si–reichen Schichten (x < 1, 0) bewirkt er die teilweise Ersetzung der Si–Si Bin-
dungen durch Si–H Bindungen. Anhand der von Robertson berechneten Zustands-
dichteverteilung hat dies einen geringen Effekt auf die Leitungsbandkante Ec. Es
verringert aber die Valenzbandkante Ev und fu¨hrt deshalb fu¨r Si–reiches SiNx bei
konstant gehaltenem x zu einer vergro¨ßerten Bandlu¨ckenenergie [Rob91], weil sich die
Konzentration der Si-Si Bindungen verringert. Im Fall von a–Si:H steigt die Band-
lu¨cke beispielsweise von 1,4 eV auf rund 1,7 eV.
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• In der U¨bergangszone zwischen Si–reichen und N–reichen Schichten (x > 1, 0) werden
u¨berwiegend Si–N Bindungen durch Si–H und N–H ersetzt. Deshalb hat Wasserstoff
in diesem Bereich nur einen geringen Einfluß auf die Bandlu¨cke Eg. Denn die Band-
kanten werden durch Si–N Bindungen nicht beeinflußt, sondern durch Si–Si Bindun-
gen [DPB87,Rob91]. Fu¨r x > 0, 8 (d.h. fu¨r n633 < 2,3) werden die N–H Bindungen
die dominante Gruppe [HMK86].
• In wasserstoffreichen Schichten erreicht die Energielu¨cke den sto¨chiometrischen Wert
von 5,3 eV aufgrund der vorhandenen N–H Bindungen erst fu¨r x > 1, 5 statt fu¨r
x = 1, 33 bei wasserstoffreien Schichten.
• Nach den Berechnungen der Zustandsdichteverteilung von Robertson [Rob91] rufen
weder Si–H noch N–H Bindungen Zusta¨nde innerhalb der Bandlu¨cke von SiNx hervor,
da diese Bindungszusta¨nde im Valenz- und Leitungsband liegen.
6.2 Defekte im SiNx–Volumen
Abbildung 6.5 zeigt eine Zusammenfassung der in [Rob91,Rob94] berechneten Energieni-
veaus der wichtigsten Defekte in a–Si3N4
1. Die Defekte ko¨nnen unterschieden werden in
Si–Si– und N–N–artige Bindungen sowie freie Si– und N–Bindungen (unabgesa¨ttigte Va-
lenzen, engl. dangling bonds, im folgenden als
”
db“ abgeku¨rzt). Leerstellen sind nicht zu
erwarten, da das Aufbrechen von drei oder vier Bindungen eine sehr viel ho¨here Energie
erfordert.
Die hauptsa¨chlichen Defekte in a–Si3N4 sind die freien Si– und N–Bindungen. Diese Defekte
ko¨nnen verschiedene Ladungszusta¨nde annehmen. Der ungepaarte Spin einer neutralen
freien Bindung macht diese paramagnetisch und damit mittels Elektronenspinresonanz
(ESR) beobachtbar. Die positiv oder negativ geladenen Defektzusta¨nde sind Traps fu¨r
Elektronen bzw. Lo¨cher und diamagnetisch, also nicht sichtbar mittels ESR. Mit Hilfe
von ESR–Messungen in Kombination mit elektrischen Messungen konnten die Identita¨t
und die Energieniveaus der freien Bindungen in SiNx aufgekla¨rt werden, ihr Verhalten
ist aber weiterhin unklar. Hinzu kommt, daß das Defektverhalten von Si– und N–reichen
Schichten deutlich unterschiedlich ist. Die verschiedenen Defekte werden im folgenden kurz
vorgestellt.
1U¨ber die Unsicherheiten der angegebenen Werte macht Robertson keine Angaben. Sie du¨rften im
Bereich einiger Zehntel bis 0,5 eV liegen.
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Abbildung 6.5: Berechnete Energieniveaus von Defekten in Si3N4 (aus [Rob91,
Rob94]). Es sind nur die Niveaus in der Bandlu¨cke und in unmittelbarer Nach-
barschaft eingezeichnet. Die Punkte stehen fu¨r Elektronen,
”
db“ steht fu¨r freie
Bindung.
Freie Si–Bindungen (Si db)
Die von Robertson berechnete Zustandsdichte fu¨r die freie Si–Bindung (•Si≡) [Rob91] zeigt
deutlich ein scharfes Maximum knapp u¨ber der Bandlu¨ckenmitte bei 3,1 eV. Dieser Zustand
innerhalb der Bandlu¨cke ist in allen SiNx–Legierungen vorhanden (siehe Abbildung 6.4) und
konnte auch experimentell in allen mo¨glichen Variationen von SiNx–Legierungen beobachtet
werden. In der Mikroelektronik wurde die freie Si–Bindung schon fru¨hzeitig als Verursa-
cher des tiefen Trap–Niveaus angesehen, welches die Speicherfunktion der MNOS–Diode
ermo¨glicht [NH82].
Nicht beru¨cksichtigt wurden von Robertson in den Simulationen zur energetischen Lage des
Defektes verschiedene mo¨gliche Ru¨ckbindungskonfigurationen. Nach den Berechnungen von
Sanyoh [San92] a¨ndert sich das Energieniveau nicht, wenn die na¨chsten Nachbarn Si–Atome
sind. Haben die na¨chsten Nachbarn hingegen eine ho¨here Elektronegativita¨t als Si (wie z.B.
N oder O), dann verschiebt sich die freie Si–Bindung zu etwas ho¨heren Energien. Die mit
drei N–Atomen ru¨ckgebundene freie Si–Bindung (•Si≡N3) ist folglich im SiNx–Volumen
der Si–db–Defekt mit der ho¨chsten Energie und die mit drei Si–Bindungen ru¨ckgebundene
freie Si–Bindung (•Si≡Si3) der Defekt mit der niedrigsten Energie. In Si–reichen Schichten
konnte mittlerweile die Existenz von freien Si–Bindungen mit drei verschiedenen Si–haltigen
Ru¨ckbindungskonfigurationen nachgewiesen werden [JKS89].
Die spezielle, mit drei N–Atomen ru¨ckgebundene freie Si–Bindung (•Si≡N3) nennt man
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K–Zentrum [WL90,WRP+91]. Damit unterscheidet es sich von den freien Si–Bindungen
in Si–reicheren Schichten, die mit einem oder mehreren Si–Atomen ru¨ckgebunden sind.
Fujita et al. und Krick et al. [FS85, KLK87, KLK88a, KLK88b] konnten mit Hilfe von
ESR–Messungen nachweisen, daß dieses spezielle Defektzentrum fu¨r die Speicherung von
Ladungen in a–SiNx verantwortlich ist. Lenahan et al. [LKK89] postulieren, daß das K–
Zentrum amphoter ist (dies ist mo¨glich, da der Defekt in der Bandmitte liegt) mit den drei
Zusta¨nden:
K+( ) gefu¨llt mit einem Loch, elektrisch positiv, diamagnetisch, stabil,
K0(↑ ) leer, elektrisch neutral, paramagnetisch, metastabil,
K−(↑↓) gefu¨llt mit einem Elektron, elektrisch negativ, diamagnetisch, stabil.
Die Pfeile symbolisieren den Elektronenspin. Dem K–Zentrum scheint keine komplexe che-
mische Reaktion, sondern ein einfacher Wechsel von Ladung oder Spin zugrunde zu lie-
gen [WKF+92,WKR+93].
In PECVD SiNx–Schichten wurden Defektdichten zwischen 1 × 1016 und 3 × 1018 cm−3
gemessen, wa¨hrend die Defektdichte in Hochtemperatur–CVD–Schichten lediglich unge-
fa¨hr 1015 cm−3 betra¨gt. Diese Defektdichten sind jedoch sehr hoch, wenn man bedenkt,
daß bis zu 40% H fu¨r die Defektpassivierung vorhanden ist. In qualitativ hochwertigen
a–Si–Schichten betra¨gt die Defektdichte hingegen nur 106 cm−3. Die genaue Konzentration
der freien Si–Bindungen ha¨ngt stark von der Schichtzusammensetzung ab. Experimentell
wurde mehrfach beobachtet, daß die Defektdichte der freien Si–Bindungen mit wachsen-
dem N/Si–Verha¨ltnis zwischen x = 0, 8 − 1, 1 rapide ansteigt und bei weiter ansteigen-
dem x wieder etwas abfa¨llt [HMK86, MM86, SJ88, HMK91, KWS+91]. Dieses Verhalten
kommt folgendermaßen zustande [Rob94]: In Si–reichen Schichten werden die freien Si–
Bindungen u¨berwiegend aus aufbrechenden Si–Si Bindungen gebildet. Gleichzeitig findet
jedoch ein Austausch zwischen den freien Si–Bindungen und den Si–Si Bindungen statt,
der die Konzentration der freien Si–Bindungen begrenzt. Mit steigenden x nimmt die Si–Si
Bindungskonzentration ab und die Dichte der freien Si–Bindungen steigt aufgrund der ver-
ringerten Mo¨glichkeit des Austausches mit Si–Si Bindungen. Gleichzeitig vergro¨ßert sich
die Bandlu¨cke Eg und es erfordert deshalb mehr Energie, Si–Si Bindungen aufzubrechen,
so daß die freien Si–Bindungen zunehmend aus aufbrechenden Si–H Bindungen gebildet
werden. Nur fu¨r sehr große x nimmt die Si–H Bindungskonzentration so stark ab, daß
sich die Konzentration der freien Si–Bindungen ebenfalls reduziert. Zusa¨tzlich kommen in
N–reichen Schichten neben den freien Si– auch freie N–Bindungen vor, so daß sich die frei-
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en Si–Bindungen wegen der Wechselwirkung mit freien N–Bindungen bevorzugt in ihrer
geladenen diamagnetischen Konfiguration befinden.
Freie N–Bindungen (N db)
Nach den Berechnungen von Robertson [Rob94] bildet die neutrale freie N–Bindung (•N=)
einen einfach besetzten ppi–Zustand, der in sto¨chiometrischem Si3N4 unmittelbar oberhalb
der Valenzbandkante liegt (siehe Abbildungen 6.4 und 6.5). Die freie N–Bindung hat sich
jahrelang der experimentellen Beobachtung entzogen. Warren et al. [WL90] gelang die
Beobachtung ihrer charakteristischen Triplett–Hyperfeinstruktur nach UV–Beleuchtung in
Hochtemperatur–CVD sowie PECVD SiNx–Schichten. Die Probleme mit dem experimen-
tellen Nachweis beruhen auf zwei Ursachen. Zum einen wandert das Energieniveau der frei-
en N–Bindung in SiNx–Schichten mit x < 1, 3 in das Valenzband (siehe Abbildung 6.4), so
daß dieser Defekt sowieso nur in nahezu sto¨chiometrischen und N–reichen SiNx–Schichten
nachgewiesen werden kann. Zum anderen legen die Energieniveaus der freien Si– und N–
Bindungen bei Anwesenheit beider Typen von freien Bindungen nahe, daß ein Ladungs-
austausch von den freien Si–Bindungen zu den N–Bindungen stattfindet:
Si0 + N0 → Si+ + N−,
wodurch geladene Si+– und N−–Zentren gebildet werden. Meist sind die freien Si–Bindun-
gen in der U¨berzahl [Rob94]. In diesem Fall findet man im Gleichgewicht nur noch Si+, Si0
und N−, d.h. es bleiben mittels ESR nachweisbare, neutrale Si0–Zentren u¨brig, wa¨hrend
die vollsta¨ndig umgeladenen, freien N–Bindungen nicht nachweisbar sind. UV–Beleuchtung
wiederum kann neben den freien Si–Bindungen auch geladene freie N–Bindungen in neu-
trale Defektzentren umwandeln [WRK93] und somit die freien N–Bindungen mittels ESR
beobachtbar machen:
Si+ + N− → Si0 + N0,
N–Paardefekt
In sto¨chiometrischen und N–reichem a–SiNx kann noch ein weiteres N–korreliertes para-
magnetisches Zentrum auftreten, das sich aus einer freien N–Bindung zusammensetzt, die
u¨ber eine N–N Bindung an ein weiteres N–Atom gebunden ist [YKIS93, Rob94]. Die N–
N Bindung erzeugt einen gefu¨llten, bindenden σ–Zustand tief im Valenzband und in der
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Bandlu¨cke einen leeren, antibindenden σ∗–Zustand etwa 4 eV u¨ber der Valenzbandkante
bzw. 1,3 eV unter der Leitungsbandkante (siehe Abbildung 6.5).
H–Passivierung von Defekten
Die Modelle zum Defektverhalten von a–Si, welches mittlerweile sehr gut verstanden ist,
lassen sich z.T. direkt auf die SiNx–Schichten u¨bertragen. Zum Beispiel wurde in a–Si nach-
gewiesen, daß die Defektdichte von der Beweglichkeit bzw. dem Diffusionskoeffizienten von
atomarem H abha¨ngt, denn es ist der Wasserstoff, der die Defekte passiviert [Str91]. Da sich
die Beweglichkeit von H mit der Beschichtungstemperatur stark a¨ndert, hat die Beschich-
tungstemperatur einen großen Einfluß auf die Schichtqualita¨t. Aufgrund der Vermittlerrolle
von H gibt es also eine optimale Beschichtungstemperatur, bei der die Defektdichte minimal
wird. Bei zu niedrigen Beschichtungstemperaturen ist die Beweglichkeit von H zu klein, bei
zu hohen Temperaturen hingegen ist sie so groß, daß zuviel H ganz aus der Schicht heraus
diffundiert (H–Evolution). Im Vergleich zu a–Si hat H in SiNx eine geringere Diffusionsra-
te, deshalb ist die optimale Beschichtungstemperatur mit ca. 400◦C fu¨r SiNx ho¨her als mit
250◦C fu¨r a–Si. Eine weitere Gemeinsamkeit mit a–Si besteht darin, daß die Korrelations-
energie2 der freien Si–Bindungen positiv ist [SB80,SJ87], d.h. die freien Si–Bindungen sind
stabil in ihrem neutralen paramagnetischen Zustand. Der Einfangquerschnitt sollte folglich
kleiner sein als bei den freien Si–Bindungen in N–reichen Schichten.
Die Diffusion von Wasserstoff in a–Si bzw. SiNx kann man sich vorstellen als thermisch
aktiviertes
”
Hu¨pfen“ (engl. hopping) von atomarem H von Si–H Bindungen u¨ber Migra-
tion durch ausgedehnte Zwischengitterzusta¨nde hin zu freien Si–Bindungen. Harrison et
al. [Har79] haben theoretisch gezeigt, und dies wurde mittlerweile auch experimentell be-
sta¨tigt, daß die Aktivierungsenergie zur H–Diffusion EH in der Gro¨ßenordnung der Band-
lu¨cke liegt. Daraus folgt unmittelbar, daß H in Si–reicheren Schichten leichter diffundiert.
Der Anstieg von EH mit der Bandlu¨cke sollte auch einen Anstieg der optimalen Beschich-
tungstemperatur (bezogen auf die Minimierung der Defektdichte) zur Folge haben. Dies
konnte bei der Optimierung der Passivierqualita¨t von PECVD SiNx–Schichten auf n
+–
dotierten Emittern im Rahmen dieser Arbeit nicht besta¨tigt werden. In Abbildung 5.5
links ist im Gegenteil die optimale Beschichtungstemperatur fu¨r die nahezu sto¨chiometri-
schen SiNx–Schichten (n633) = 1,9, d.h. x ≈ 1, 3) niedriger als fu¨r die Si–reichen Schichten
mit n633 = 2,3 (x ≈ 0, 8). Nach Robertson [Rob94] wurde auch bei anderen Arbeitsgruppen
2Dies ist die zusa¨tzliche Energie, die gebraucht wird, um ein zweites Elektron mit entgegengesetztem
Spin in dem gleichen Zustand zu plazieren.
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festgestellt, daß diese Beziehung nur fu¨r Si–reiche Schichten gu¨ltig ist.
6.3 Optimierung der Oberfla¨chenpassivierung
Probenpra¨paration und Messung
Als Substrat wurden in allen Fa¨llen glanzgea¨tzte, einkristalline, p–dotierte FZ Si–Wafer
mit einem spezifischen Widerstand von 1,5–Ωcm und einer Dicke von 300 µm verwen-
det. Eine Ausnahme bildeten die Proben fu¨r die XRR–Messungen, hier wurden polier-
te Si–Wafer beno¨tigt. Alle Wafer wurden zuna¨chst RCA gereinigt und beidseitig mit
PECVD SiNx beschichtet. Es standen drei verschiedene PECVD–Verfahren zur Verfu¨gung:
(1) das Niederfrequenz–Parallelplatten–Verfahren bei einer Plasmafrequenz von 100 kHz
(LF–SiNx), (2) das Hochfrequenz–Parallelplatten–Verfahren bei einer Plasmafrequenz von
13,56 MHz (HF–SiNx) und (3) das Remote–Verfahren bei 2,45 GHz (Remote–SiNx). Ei-
ne ausfu¨hrliche Beschreibung der einzelnen Verfahren findet man in Kapitel 2.3.2. Vor-
versuche haben gezeigt, daß LF–SiNx–Schichten bei Temperungen u¨ber 500
◦C nur eine
geringe Temperstabilita¨t der Passivierqualita¨t besitzen, deshalb wurden mit LF–SiNx kei-
ne weiteren Temperexperimente durchgefu¨hrt. Da sich HF– und Remote–SiNx–Schichten
bei allen bisherigen Versuchen gleichartig verhalten haben, wurde die Optimierung der
Oberfla¨chenpassivierung systematisch nur fu¨r Remote–SiNx durchgefu¨hrt. Vereinzelt wur-
den auch HF–SiNx–Schichten getestet, es ergab sich aber praktisch nie ein Unterschied zur
Passivierqualita¨t von Remote–SiNx. Wenn das PECVD–Verfahren in diesem Kapitel nicht
ausdru¨cklich genannt ist, handelt es sich deshalb prinzipiell um Remote–SiNx–Schichten.
Das Ziel der Studie zur Temperstabilita¨t von PECVD SiNx ist die Optimierung der SiNx–
passivierten Ru¨ckseite von bifazialen Solarzellen mit siebgedruckten Metallkontakten (siehe
Kapitel 2). Deshalb wurde zuna¨chst das Temperaturprofil fu¨r das Durchfeuern der SiNx–
Schicht mit Metallpasten im Infrarot–Durchlaufofen anhand von Kontakt– und Finger-
widerstands–Messungen optimiert. Diese Experimente werden ausfu¨hrlich in Kapitel 3.3
beschrieben, an dieser Stelle sollen nur die wichtigsten Daten genannt werden: Das Feu-
ern von Siebdruckkontakten findet in einem 3–Zonen Infrarot–Durchlaufofen (Firma RTC,
Typ LA-310) statt bei Peaktemperaturen in Heizzone 3 zwischen 750◦C und 900◦C und
Bandgeschwindigkeiten von 20 und 60 cm/min. Als optimal hat sich fu¨r die verwendeten
Metallisierungspasten eine kurzzeitige Temperung (< 60 sec) bei einer Peaktemperatur in
Heizzone 3 von ca. 880◦C erwiesen.
Fu¨r eine detaillierte Untersuchung des Temperverhaltens der Remote–SiNx–Schichten wur-
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de ein 3–Zoll Si–Wafer nach beidseitiger Remote–SiNx–Beschichtung in je 5 gleich große
Teile mit den Maßen 2, 5×2, 5 cm2 zerteilt, um identische Schichteigenschaften zu gewa¨hr-
leisten. Anschließend wurden diese Proben kurzzeitig (< 60 sec) jeweils bei Peaktempe-
raturen zwischen 500 und 900◦C in Heizzone 3 getempert. Bei allen Temperexperimenten
wurden die erste und zweite Heizzone konstant auf 500◦C gehalten.
Die Optimierung der Passivierqualita¨t erfolgte anhand von Lebensdauermessungen mittels
MW–PCD (siehe Kapitel 4.1). Vor einer Bestimmung der Ladungstra¨gerlebensdauer nach
dem Tempern wurden die Proben beidseitig mindestens je 12 h unter einer Halogenlampe
beleuchtet. Da wa¨hrend der Prozessierung keine A¨nderung der Volumenlebensdauer festge-
stellt wurde, sind die gemessenen A¨nderungen in der Ladungstra¨gerlebensdauer ausschließ-
lich auf Variationen der Oberfla¨chenpassivierqualita¨t zuru¨ckzufu¨hren. Fu¨r die Messung von
Brechungsindex und Schichtdicke wurde ein Ellipsometer (Fa. Plasmos) mit einer festen
Wellenla¨nge (Helium–Neon Laserwellenla¨nge von 632,8 nm) verwendet. Die Bestimmung
des Brechungsindexes n633 wird generell als Standardcharakterisierung der chemischen Zu-
sammensetzung der SiNx–Schichten bezu¨glich des Si– und N–Anteils genutzt.
Ergebnisse
Abbildung 6.6 zeigt das wichtigste Ergebnis der Optimierungsstudie: Es existiert ein ein-
deutiger Zusammenhang zwischen der Temperstabilita¨t der Oberfla¨chenpassivierung und
der Zusammensetzung der SiNx–Schichten. Remote–SiNx–Schichten mit n633 zwischen 2,0
und 2,2 sind bei dem untersuchten Temperaturprofil temperstabil und besitzen nach einer
880◦C–Temperung eine exzellente effektive ORG von 20 cm/s. Sowohl N–reichere SiNx–
Schichten mit n633 < 2,0 als auch Si–reichere SiNx–Schichten mit n633 > 2,2 degradie-
ren hingegen sehr stark. Ein praktisch identisches Temperverhalten wurde bei HF–SiNx–
passivierten Emittern nach einer 500◦C–Temperung beobachtet, mit dem einzigen Unter-
schied, daß alle Si–reichen Schichten mit n633 > 2,0 temperstabil sind (siehe Abbildung 5.7).
Beim Feuern eines Siebdruck–Kontaktgitters (Metallisierungsfaktor ca. 10%, Fingerab-
stand 2 mm) durch die temperstabile SiNx–Schicht erho¨ht sich die effektive ORG aufgrund
der hohen Rekombination unter den Metallkontakten auf 250 – 350 cm/s. 1–dimensionale
Simulationen mit dem Bauelementesimulationsprogramm PC–1D [Bas90] zeigen, daß diese
Werte Ru¨ckseitenwirkungsgrade von 16 – 17 % erlauben. Fu¨r die Passivierung von bifa-
zialen Solarzellenru¨ckseiten ist also eine ORG von 20 cm/s im Zwischenfingergebiet vo¨llig
ausreichend. Dieses Experiment beweist, daß Siebdruckkontakte durch eine SiNx–Schicht
hindurch gefeuert werden ko¨nnen, ohne die Passivierqualita¨t im Zwischenfingergebiet zu
stark zu beeintra¨chtigen.
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Abbildung 6.6: Vergleich der gemessenen effektiven ORG von Remote–SiNx–
passivierten 1,5–Ωcm p–Si–Wafern als Funktion von n633 direkt nach der Ab-
scheidung (gefu¨llte Kreise) sowie nach kurzzeitigem Tempern (< 60 sec) im
Infrarot–Durchlaufofen bei einer Peaktemperatur von 880◦C (offene Kreise).
Die Abscheidetemperatur lag bei 400◦C.
Fu¨r eine vertiefende Untersuchung des Temperverhaltens der ORG wurden in einem Folge-
experiment systematisch Remote–SiNx–Schichten unterschiedlicher Zusammensetzung bei
verschiedenen Peaktemperaturen zwischen 500 und 900◦C getempert. Abbildung 6.7 zeigt
links die effektive ORG als Funktion von n633 bei Variation der Peaktemperatur. Die glei-
chen Daten sind in der rechten Graphik als Funktion der Peaktemperatur mit n633 als
Parameter aufgetragen. Aus Abbildung 6.7 rechts kann man direkt entnehmen, welche
Schichtzusammensetzung fu¨r eine bestimmte Peaktemperatur optimal geeignet ist. Der
optimale Brechungsindex liegt aber auf jeden Fall zwischen 2, 1 ≤ n633 ≤ 2, 3. Innerhalb
dieses Bereiches sollte n633 umso niedriger gewa¨hlt werden, je ho¨her die Peaktemperatur
bzw. je la¨nger die Temperdauer ist. Bei SiNx–Schichten mit n633 < 2,1 ist die Oberfla¨-
chenpassivierqualita¨t von vornherein zu niedrig, wa¨hrend bei SiNx–Schichten mit n633 >
2,3 die Passivierqualita¨t beim Tempern zu schnell degradiert. Um dieses Verhalten erkla¨-
ren zu ko¨nnen, werden in den folgenden Abschnitten die strukturellen Eigenschaften der
136 Kapitel 6. Temperstabilita¨t von Remote PECVD SiNx
SiNx–Schichten detailliert untersucht.
Abbildung 6.7: Gemessene effektive ORG von Remote–SiNx–passivierten 1,5–
Ωcm p–Si–Wafern nach kurzzeitigem Tempern im Infrarot–Durchlaufofen als
Funktion von n633 fu¨r verschiedene Peaktemperaturen (links) und als Funktion
der Peaktemperatur fu¨r verschiedene n633 (rechts). Die Abscheidetemperatur
lag bei 400◦C.
6.4 Untersuchung der strukturellen Eigenschaften
In diesem Abschnitt werden ausfu¨hrlich die strukturellen Eigenschaften der SiNx–Schichten
nach der Schichtabscheidung in Abha¨ngigkeit von der Schichtzusammensetzung untersucht.
Desweiteren wird sehr detailliert auf die bei einer kurzzeitigen Temperung bei hohen Tem-
peraturen stattfindenden Reaktionen innerhalb der Schichten eingegangen. Gemeinsam er-
geben diese Untersuchungen nicht nur eine schlu¨ssige Erkla¨rung fu¨r das Temperverhalten
der SiNx–Schichten, sondern auch u¨ber die bekannte, aber bisher nicht verstandene Ab-
ha¨ngigkeit der Passivierqualita¨t von der Schichtzusammensetzung (vgl. Abschnitt 2.3.2).
Im einzelnen werden folgende strukturellen Eigenschaften untersucht:
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1. Zur Untersuchung der Homogenita¨t der SiNx–Schichten wurden mittels kernphysikali-
scher Methoden das Tiefenprofil der vier in PECVD SiNx–Schichten vorkommenden
Elemente Si, N, H, und O gemessen (siehe Abschnitt 6.4.1). Das N/Si–Verha¨ltnis
ist die charakteristische Gro¨ße zur Beschreibung der Schichtzusammensetzung. Wie
schon in Kapitel 6.1 erwa¨hnt, sind das N/Si–Verha¨ltnis und die optischen Eigenschaf-
ten miteinander gekoppelt. Um eine Umrechnung zwischen N/Si–Verha¨ltnis und Bre-
chungsindex (hier bei einer Wellenla¨nge von 632,8 nm) zu ermo¨glichen, wurde das
N/Si Verha¨ltnis aus den untersuchten Si– und N–Tiefenprofilen berechnet (siehe Ab-
schnitt 6.4.2).
2. Die Massendichte der untersuchten Remote–SiNx–Schichten wurde mit Hilfe von
XRR–Messungen (siehe Abschnitt 4.4) in Abha¨ngigkeit von der Schichtzusammenset-
zung sowie vor und nach einer 850◦C–Temperung bestimmt (siehe Abschnitt 6.4.3).
Aufgrund der Zunahme der Si–Konzentration mit dem Brechungsindex nimmt die
Massendichte von SiNx kontinuierlich von einem recht hohen Wert von 3 g/cm
3 fu¨r
sto¨chiometrisches SiNx bis hin zu 2,2 g/cm
3 fu¨r a-Si:H ab.
3. Mit Hilfe von Infrarot– und Raman–Spektroskopie wurden die verschiedenen Bin-
dungskonzentrationen (Si–Si, Si–N, Si–H und N–H) untersucht, und zwar in Abha¨n-
gigkeit von der Schichtzusammensetzung sowie von einer 750 – 900◦C–Temperung
(siehe Abschnitt 6.4.5).
6.4.1 Si/N/O–Tiefenprofil
Das Si–, N– und O–Tiefenprofil von PECVD SiNx–Schichten (Remote–, HF– und LF–SiNx)
mit unterschiedlicher Zusammensetzung wurde mittels ERDA gemessen. Abbildung 6.8
zeigt als repra¨sentatives Ergebnis die ERDA–Tiefenprofile einer nahezu sto¨chiometrischen
(links) sowie einer Si–reichen (rechts) Remote–SiNx–Schicht.
Die ERDA–Messungen lassen sich wie folgt zusammenfassen:
• Der U¨bergang von Schicht zu Substrat ist deutlich an dem abrupten Anstieg der
Si–Konzentration zu erkennen.
• Ebenfalls eindeutig zu erkennen sind O–Peaks an der SiNx–Oberfla¨che und an der
Grenze zum Si–Wafer. Verursacht werden die O–Peaks durch den Beschichtungspro-
zeß. Denn die gereinigten Si–Wafer sind sowohl zu Beginn der Beschichtung auf dem
heißen Beschichtungsteller liegend vor Abpumpen und Spu¨len der Probenkammer
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Abbildung 6.8: ERDA–Tiefenprofil von Si, N, O und H fu¨r zwei Remote–SiNx–
Schichten (links: nahezu sto¨chiometrisch mit n633 = 2,0, rechts: Si-reich mit n633
= 2,4). Beide Schichten wurden bei einer Temperatur von 400◦C abgeschieden.
mit N2 als auch direkt nach der Beschichtung dem Luftsauerstoff ausgesetzt. Dies
fu¨hrt zu einer Sto¨chiometrie der Art SixNyOz:H mit starkem Si–U¨berschuß an der
Si/SiNx–Grenzfla¨che. Die O–Konzentration ist fu¨nffach u¨berho¨ht gezeichnet, um das
O–Tiefenprofil besser auflo¨sen zu ko¨nnen. Da die Tiefenauflo¨sung 10 nm betra¨gt, ist
keine exakte Aussage u¨ber die Dicke der O–haltigen Oxynitrid–Schicht mo¨glich. Es
la¨ßt sich nur mit Sicherheit sagen, daß diese Schicht < 10 nm dick ist. Der O–Peak
wird praktisch bei allen SiNx–Schichten mit a¨hnlichen Abscheidemethoden beobach-
tet [Hez81,EK96]. Damit a¨hnelt die eigentliche Grenzfla¨che der Si/SiO2–Grenzfla¨che
(siehe Kapitel 6.6).
• Bei Si–reichen SiNx–Schichten (n633 ≥ 2,2) hat sich gezeigt, daß innerhalb der Schicht
ein Si–Gradient existiert, und zwar ansteigend von der SiNx–Oberfla¨che Richtung
Si/SiNx–Grenzfla¨che. Auf einen Si–Gradienten in Si–reichen Schichten weisen auch
die Ro¨ntgenstrahlen–Reflektometrie–Ergebnisse zur Bestimmung der Massendichte
(siehe Kapitel 6.4.3) hin. Bei nahezu sto¨chiometrischen Schichten hingegen wird ein
konstantes N/Si–Verha¨ltnis u¨ber die Schicht gefunden.
Die H–Tiefenprofile wurden zwar ebenfalls mit ERDA gemessen, aber nicht quantitativ
ausgewertet. Denn der Verlauf gibt nicht das tatsa¨chliche H–Tiefenprofil wieder, da H
wa¨hrend der ERDA–Messung aus der Schicht ausdiffundiert. Quantitativ gemessen wurden
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die H–Tiefenprofile deshalb mittels Kernreaktionsanalyse (siehe Kapitel 4.3.2).
6.4.2 Si/N–Verha¨ltnis
Eine exakte Bestimmung des Si/N–Verha¨ltnisses erfordert aufwendige kernphysikalische
Messungen, die nur fu¨r einige ausgewa¨hlte Proben durchgefu¨hrt wurden. Da Schichtzu-
sammensetzung und optische Eigenschaften fest miteinander korreliert sind, reicht fu¨r eine
vollsta¨ndige Charakterisierung der Schichtzusammensetzung die Messung des Brechungs-
indexes bei einer bestimmten Wellenla¨nge aus. Abbildung 6.9 zeigt n633 als Funktion des
Si/N Verha¨ltnisses, welches aus den ERDA–Messungen dieser Arbeit bestimmt wurde.
Abbildung 6.9: Gemessenes Si/N–Verha¨ltnis als Funktion von n633 im Vergleich
mit den Literaturdaten von Claassen et al. [CVHT83].
Zusa¨tzlich eingetragen sind die experimentellen Daten von Claassen et al. [CVHT83], wel-
che eine hervorragende U¨bereinstimmung mit den in dieser Arbeit ermittelten Werten zei-
gen. Der Zusammenhang zwischen Si/N–Verha¨ltnis und n633 ist linear und beide Gro¨ßen
ko¨nnen wie folgt ineinander umgerechnet werden:
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n633 = 0, 76×
Si
N
+ 1, 34. (6.2)
Si
N
= 1, 32× n633 − 1, 76. (6.3)
6.4.3 Massendichte
Ellipsometrische Schichtdickenmessungen vor und nach dem Tempern zeigen, daß sich die
SiNx–Schichten fu¨r n633 ≥ 2, 2 beim Tempern verdichten (siehe Abbildung 6.10). Der Grad
der Verdichtung steigt bei gleichen Temperbedingungen deutlich mit dem Si–Anteil an.
Gleichzeitig erho¨ht sich die Rauhigkeit der Oberfla¨che um einen Faktor 1,5 bis 2, wie die
Auswertung spektraler Ellipsometrie–Messungen zeigt.
Abbildung 6.10: A¨nderung der Schichtdicke nach einer kurzzeitigen Temperung
bei 850◦C als Funktion von n633.
Um die Massendichte ρ von PECVD SiNx genauer charakterisieren zu ko¨nnen, wurden
XRR–Messungen an einer Serie von ungetemperten sowie kurzzeitig bei 850◦C getemperten
SiNx–Schichten auf poliert/gela¨ppten 1,5–Ωcm FZ Si–Wafern durchgefu¨hrt. Dabei wurden
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(i) die Abscheidetemperatur im Bereich zwischen 200 – 500◦C sowie (ii) n633 bei einer
konstanten Abscheidetemperatur von 400◦C variiert.
Wie in Kapitel 4.4 beschrieben werden XRR–Messungen durch das Anpassen von simulier-
ten Verla¨ufen ausgewertet. Bei diesen Simulationsrechnungen wurde sowohl die Rauhigkeit
der Oberfla¨che als auch die Dichte der SiNx–Schicht variiert. Da polierte Si–Wafer ver-
wendet wurden, erwies sich der Einfluß der Rauhigkeit als gering. Hingegen ergab sich bei
Annahme eines Dichtegradienten in der Schicht (linearer Verlauf der Dichtezunahme vom
Si–Wafer zur SiNx–Oberfla¨che) bei den meisten Proben eine deutlich bessere Anpassung
der berechneten Winkelabha¨ngigkeit des Reflexionsvermo¨gens an den gemessenen Kurven-
verlauf. Dieses Ergebnis ist konsistent mit den ERDA–Messungen (siehe Abschnitt 6.4.1),
bei denen ein Si–Gradient innerhalb der SiNx–Schicht beobachtet wurde.
Die XRR–Messungen zeigen:
• Bei konstanter Zusammensetzung nimmt die Dichte der SiNx–Schicht mit steigender
Abscheidetemperatur, also mit abnehmendem H–Gehalt, zu (siehe Abbildung 6.11).
D.h. fu¨r eine gegebene Schichtzusammensetzung verhalten sich Dichte und H–Gehalt
antiproportional.
• Betrachtet man umgekehrt bei konstanter Abscheidetemperatur den Einfluß der Zu-
sammensetzung der Schicht, so nimmt die Dichte mit zunehmendem Brechungsindex,
also steigender Si–Konzentration, ab (siehe Abbildung 6.12 links). Dies ha¨ngt damit
zusammen, daß der Si–Atomradius gro¨ßer ist als der N–Atomradius (Si: 1,17 A˚, N:
0,70 A˚ [HWW95]). Dieser Effekt ist wesentlich gro¨ßer als der Einfluß des H–Gehaltes
auf die Dichte. Deshalb nimmt fu¨r n633 < 2, 1 die Dichte trotz sinkenden H–Gehaltes
mit steigender Si–Konzentration zu.
• Eine Ausnahme bilden die nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten mit n633 = 1, 9:
Bei diesen Schichten fa¨llt die Dichte aufgrund des steigenden H–Gehaltes auf einen
relativ niedrigen Wert von 2,75 g/cm3 ab. Zum Vergleich: Hochtemperatur–Si3N4 hat
eine Dichte von 3,0 g/cm3. Ein Meßfehler ist unwahrscheinlich, da der gleiche Effekt
sowohl bei den ungetemperten als auch bei den getemperten Schichten auftritt.
• Durch lineare Regression an die Meßdaten in Abbildung 6.12 links wurde ein linearer
Zusammenhang zwischen der Dichte (in g/cm3) an der Oberfla¨che und n633 aufge-
stellt:
ρSiNx = 3, 88− 0, 55× n633
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• Im Fall von getemperten SiNx–Schichten ist die Abnahme der Dichte mit n633 deutlich
geringer, da diese Schichten einen viel niedrigeren H–Gehalt besitzen (siehe Abbil-
dung 6.12 rechts).
Abbildung 6.11: Gemessene Dichte (links) und Gesamt–H–Gehalt (rechts) von
Remote–SiNx (n633 = 2, 05) als Funktion der Abscheidetemperatur. Es sind je-
weils zwei Dichte–Werte angegeben: (i) die Auswertung des steilen Abfalles am
kritischen Winkel im Reflektivita¨tsverlauf wird u¨berwiegend bestimmt durch
die oberfla¨chennahe Zone, (ii) die Auswertung des Interferenzspektrums hinge-
gen durch den Dichtesprung an der Si/SiNx–Grenzfla¨che.
6.4.4 Gesamt–H–Gehalt
Der H–Gehalt spielt eine große Rolle bei der Defektpassivierung sowie der Minimierung
der mechanischen Spannungen in den PECVD SiNx–Schichten. Der resultierende Gesamt–
H–Gehalt ha¨ngt hauptsa¨chlich von der Gaszusammensetzung wa¨hrend der Abscheidung
sowie der Beweglichkeit des H wa¨hrend des Schichtwachstums ab. Zur Untersuchung des
Einflusses des H–Gehaltes auf die Eigenschaften der im Rahmen der vorliegenden Ar-
beit untersuchten PECVD SiNx–Schichten wurde der Gesamt–H–Gehalt von sa¨mtlichen
Schichten mittels NRA (siehe Kapitel 4.3.2) gemessen, und zwar in Abha¨ngigkeit von dem
PECVD–Verfahren, der Abscheidetemperatur und dem N/Si–Verha¨ltnis.
Abbildung 6.13 zeigt die starke Abha¨ngigkeit des Gesamt–H–Gehaltes von der Abschei-
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Abbildung 6.12: Gemessene Dichte (links) und Gesamt–H–Gehalt (rechts) von
Remote–SiNx fu¨r eine konstante Abscheidetemperatur von 400
◦C als Funktion
von n633. Es sind jeweils zwei Dichte–Werte angegeben: (i) die Auswertung des
steilen Abfalles am kritischen Winkel im Reflektivita¨tsverlauf wird u¨berwiegend
bestimmt durch die oberfla¨chennahe Zone, (ii) die Auswertung des Interferenz-
spektrums hingegen durch den Dichtesprung an der Si/SiNx–Grenzfla¨che.
Links: Ungetemperte SiNx–Schichten. Rechts: Getemperte SiNx–Schichten.
detemperatur fu¨r die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Remote–SiNx–Schichten im
Vergleich mit Literaturdaten von SiNx–Schichten, die nach verschiedenen Verfahren abge-
schieden wurden [Kan88]. Wie bereits in Kapitel 6.1 beschrieben, nimmt der Gesamt–H–
Gehalt aufgrund der ho¨heren Beweglichkeit generell mit steigender Abscheidetemperatur
ab und liegt fu¨r sa¨mtliche PECVD–Abscheideverfahren zwischen 10 und 40 at.-%. Die
Remote–SiNx–Schichten dieser Arbeit besitzen einen vergleichsweise niedrigen Gesamt–H–
Gehalt3.
Fu¨r eine gegebene Abscheidetemperatur ha¨ngt der Gesamt–H–Gehalt wiederum sehr stark
von der Gaszusammensetzung wa¨hrend der Abscheidung ab, welche von System zu System
variiert [CAC+93,CVWW85]. Die a¨hnliche Steigung der Kurve in Abbildung 6.13 fu¨r die
3Eine geringe H–Konzentration ist durchaus von Vorteil fu¨r das Passivierverhalten. Denn bei einer hohen
Gesamt–H–Konzentration steigt die Anzahl der Si–H und N–H Bindungen bei gleichzeitiger Reduktion der
Si–N Bindungskonzentration, was zu einer Zunahme der Defektdichte von freien Si– und N–Bindungen in
den Schichten fu¨hrt.
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Abbildung 6.13: Abha¨ngigkeit des Gesamt–H–Gehaltes von der Abscheidetem-
peratur fu¨r SiNx–Schichten, die mit dem PECVD–Verfahren bei unterschied-
lichen Plasmafrequenzen abgeschieden wurden [Kan88]. Zusa¨tzlich eingetra-
gen sind NRA–Messungen in der vorliegenden Arbeit an Remote–SiNx mit
n633 = 2, 3 (gefu¨llte Kreise).
meisten Systeme legt allerdings nahe, daß der H–Einbau in das SiNx–Netzwerk nach einem
sehr a¨hnlichen Mechanismus geschieht [Kan88].
Bei einer konstanten Abscheidetemperatur variiert der Gesamt–H–Gehalt mit der Schicht-
zusammensetzung (siehe Abbildung 6.14). Fu¨r alle drei in dieser Arbeit untersuchten
PECVD–Verfahren gilt:
• Da NH3 als Reaktionsgas verwendet wurde, ist in den nahezu sto¨chiometrischen SiNx–
Schichten der H hauptsa¨chlich an N gebunden und der Gesamt–H–Gehalt ist relativ
hoch (im Fall von N2 als Reaktionsgas ist der Gesamt–H–Gehalt fu¨r nahezu sto¨chio-
metrische Schichten wesentlich niedriger [CAC+93,CVWW85]).
• Der Gesamt–H–Gehalt liegt direkt nach der Abscheidung generell zwischen 12 und
21 at.-%.
• Remote–SiNx entha¨lt weniger Wasserstoff als HF–SiNx. Aus diesem Grund ist bei
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Abbildung 6.14: Gemessener Gesamt–H–Gehalt als Funktion von n633 fu¨r
Remote–SiNx (Quadrate), HF–SiNx (Kreise) und LF–SiNx (Dreiecke). Alle
SiNx–Schichten wurden bei einer Abscheidetemperatur von 400
◦C abgeschie-
den.
Remote–SiNx der minimal mo¨gliche Brechungsindex n633 = 1, 9, wa¨hrend man bei
HF–SiNx n633 bis auf ca. 1,8 reduzieren kann.
• Trotz des sehr unterschiedlichen H–Gehaltes zeigen Remote– und HF–SiNx bzgl. der
Oberfla¨chenpassivierung das gleiche Verhalten (siehe Kapitel 2.3.2).
Abbildung 6.15 zeigt die H–Tiefenprofile von zwei Remote–SiNx–Schichten unterschiedli-
cher Zusammensetzung (n633 = 2, 05 und 2,4) vor und nach Temperung bei 880
◦C fu¨r 20
sec. Generell wurde beobachtet, daß die H–Tiefenprofile nach dem Tempern einen leichten
Gradienten besitzen mit einer ho¨heren H–Konzentration an der Si/SiNx–Grenzfla¨che. Die
Fa¨higkeit einer SiNx–Schicht, H abzugeben, kann charakterisiert werden als das Verha¨ltnis:
HVerlust = (Hv - Hn)/Hv, wobei Hv und Hn die H–Gehalte vor und nach dem Tempern dar-
stellen [BRSR92]. Abbildung 6.16 rechts kann man entnehmen, daß der H–Verlust wa¨hrend
des Temperns hauptsa¨chlich von der Temperatur, aber auch von der Schichtzusammenset-
zung beeinflußt wird.
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Abbildung 6.15: Gemessenes NRA–Tiefenprofil von H fu¨r zwei Remote–SiNx–
Schichten mit a) n633 = 2, 4 und b) n633 = 2, 05 vor und nach kurzzeitigem
Tempern (20 sec) bei 880◦C. Die SiNx–Schichten wurden bei einer Temperatur
von 400◦C abgeschieden.
Ein Vergleich der effektiven ORG und des Gesamt–H–Gehaltes vor und nach dem Tem-
pern (siehe Abbildungen 6.16 und 6.6) zeigt, daß die Temperstabilita¨t der Passivierqualita¨t
eindeutig mit dem H–Gehalt korreliert: Ist vor dem Tempern viel H vorhanden, dann dif-
fundiert wa¨hrend des Temperns auch eine erhebliche Menge H aus den Schichten heraus
und die zuru¨ckbleibenden freien Bindungen bewirken eine starke Degradation der ORG.
Interessanterweise ist die Temperstabilita¨t der ORG deshalb umso besser, je weniger H
sich vor dem Tempern in den Schichten befindet. Erstaunlich ist zuna¨chst, daß gerade bei
SiNx–Schichten mit niedrigem H–Gehalt dieser nicht ausdiffundiert, sondern auch beim
Tempern in der Schicht festgehalten wird. A¨hnliche Beobachtungen wurden auch von an-
deren Arbeitsgruppen beschrieben [BRSR92,SY97]. Die Ursache fu¨r dieses Verhalten kann
aber erst durch eine detaillierte Untersuchung der Bindungsverha¨ltnisse (siehe folgenden
Abschnitt) aufgekla¨rt werden.
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Abbildung 6.16: Links: Gemessener Vergleich von Remote–SiNx–passivierten
1,5–Ωcm p–Si–Wafern als Funktion von n633 direkt nach der Abscheidung (ge-
fu¨llte Kreise) sowie nach Tempern im Infrarot–Durchlaufofen bei dem optimier-
ten Temperaturprofil (20 sec, Peaktemperatur = 880◦C) (offene Kreise). Der
H–Gehalt wurde mittels NRA gemessen.
Rechts: H–Verlust aus infrarotspektroskopischen Messungen als Funktion von
n633 fu¨r 4 verschiedene Peaktemperaturen.
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6.4.5 Bindungsverha¨ltnisse
Si–H und N–H Bindungen
Die Verteilung der H–Konzentration in den SiNx–Schichten auf Si–H und N–H Bindun-
gen ha¨ngt stark von der Schichtzusammensetzung ab (siehe Abbildung 6.17). In nahezu
sto¨chiometrischen Schichten wird der H hauptsa¨chlich als N–H gebunden, wa¨hrend in Si–
reichen Schichten fast nur Si–H Bindungen vorkommen. Fu¨r n633 zwischen 2,1 und 2,2 sind
die Si–H und N–H Bindungskonzentrationen hingegen ungefa¨hr gleich groß.
Abbildung 6.17: Infrarotspektroskopisch gemessene H–Bindungskonzentratio-
nen in Remote–SiNx als Funktion von n633.
Das Temperverhalten der Si–H und N–H Bindungen ist fu¨r die Qualita¨t der Schichteigen-
schaften eminent wichtig, da diese Bindungstypen sozusagen die Vorstufen fu¨r die haupt-
sa¨chlichen Defekte in SiNx, d.h. fu¨r die unabgesa¨ttigten, freien Si– und N–Bindungen, dar-
stellen. Deshalb wurden parallel zu der Untersuchung der effektiven ORG in Abschnitt 6.3
(siehe Abbildung 6.7) die Si–H und N–H Bindungskonzentrationen derselben Proben in
Abha¨ngigkeit von verschiedenen Peaktemperaturen zwischen 500 und 900◦C gemessen. Ab-
bildung 6.18 zeigt die entsprechenden, auf die jeweilige Ausgangskonzentration normierten,
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Si–H und N–H Bindungskonzentrationen. Interessant ist, daß die sehr stabilen N–H Bin-
dungen (siehe Tabelle 6.1) schon bei einer Temperatur von 600◦C aufgebrochen werden. Die
schwa¨cheren Si–H Bindungen hingegen sind fu¨r n633 < 2, 06 bei einer 900
◦C–Temperung
(Temperdauer 20 sec) sogar praktisch stabil. Erst fu¨r n633 > 2, 1 beginnen die Si–H Bindun-
gen bei 700◦C aufzubrechen. Von Duerinckx wurde an HF–SiNx–Schichten ein a¨hnliches
Temperverhalten beobachtet, welches in Abbildung 6.18 einem n633 von ca. 2,1 bis 2,2 ent-
spricht [Due99]. Anhand der Si–H und N–H Bindungsenergien (siehe Tabelle 6.1) ist dieses
Temperverhalten der Si–H und N–H Bindungskonzentrationen nicht nachvollziehbar. Erst
die Einbeziehung von weiteren Bindungstypen kann dieses Verhalten vollsta¨ndig erkla¨ren
(siehe Kapitel 6.7).
Abbildung 6.18: Gemessene relative A¨nderung der Si–H (links) und N–H
(rechts) Bindungskonzentrationen von Remote–SiNx unterschiedlicher Schicht-
zusammensetzung nach kurzzeitigem Tempern (20 sec) als Funktion der Peak-
temperatur im Infrarot–Durchlaufofen.
Ein sehr wichtiges Ergebnis der Temperexperimente ist, daß ein eindeutiger Zusammen-
hang zwischen dem Aufbrechen bzw. der Bildung von Si–H bzw. N–H Bindungen und
der Degradation der ORG besteht: Zur Verdeutlichung sind in Abbildung 6.19 links die
A¨nderungen der Si–H und N–H Bindungskonzentrationen fu¨r eine 800◦C–Temperung im
Vergleich zur auf den Anfangswert normierten effektiven ORG aufgetragen. Fu¨r SiNx–
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Schichten mit n633 > 2, 0 korreliert die Temperstabilita¨t der effektiven ORG direkt mit
dem Temperverhalten der Si–H Bindungen, bei n633 < 2, 0 hingegen mit dem Temper-
verhalten der N–H Bindungen. Wie erstaunlich gut diese Korrelationen sind, werden die
im folgenden beschriebenen Detailuntersuchungen an leicht Si- reichen SiNx–Schichten mit
n633 = 2, 06 und an nahezu sto¨chiometrischen Schichten mit n633 = 1, 92 zeigen.
Abbildung 6.19: Vergleich der gemessenen Abnahme der Si–H (offene Kreise)
und N–H (gefu¨llte Kreise) Bindungskonzentrationen nach einer kurzzeitigen (<
60 sec) 880◦C–Temperung mit der jeweiligen effektiven ORG als Funktion von
n633.
Abbildung 6.20 zeigt die effektive Ladungstra¨gerlebensdauer sowie die jeweils auf die Aus-
gangskonzentration vor dem Tempern normierten Si-H und N-H Bindungskonzentrationen
von leicht Si–reichen und bzgl. der Passivierqualita¨t stabilsten Remote–SiNx–Schichten mit
n633 = 2, 06 fu¨r eine kurzzeitige Temperung von 20 s als Funktion der Temperatur. Die linke
Abbildung la¨ßt erkennen, daß der starke Abfall der N-H Bindungskonzentration wa¨hrend
des Temperns keinerlei Einfluß auf die Oberfla¨chenpassivierung ausu¨bt. Andererseits kor-
reliert die effektive Lebensdauer deutlich mit der Si-H Bindungskonzentration. Die rechte
Abbildung zeigt, daß sich mit steigender Si-H Bindungskonzentration die Passivierqualita¨t
verbessert. Welche Wechselwirkungen zusa¨tzlich mit anderen Bindungstypen stattfinden
und welchen Einfluß dies auf die Passivierqualita¨t haben kann, wird spa¨ter in Kapitel 6.7
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ausfu¨hrlich diskutiert. Anzumerken sei an dieser Stelle noch, daß in der Mikroelektro-
nik derartige kurzzeitige Temperprozesse zur Verbesserung der Speichereigenschaften von
Remote–SiNx–Schichten mit a¨hnlicher Schichtzusammensetzung genutzt werden [BK90].
Abbildung 6.20: Vergleich der gemessenen, auf den jeweiligen Ausgangswert vor
dem Tempern normierten N–H (links, gefu¨llte Kreise) und Si–H (rechts, offene
Kreise) Bindungskonzentrationen und der resultierenden Ladungstra¨gerlebens-
dauer (Dreiecke) fu¨r Remote–SiNx mit n633 = 2, 06 als Funktion der Peaktem-
peratur wa¨hrend einer kurzzeitigen Temperung (20 sec).
In nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten ist die Si–H Bindungskonzentration um ei-
ne ganze Gro¨ßenordnung kleiner als die N–H Bindungskonzentration. Deshalb ist es nicht
verwunderlich, daß in diesen Schichten die N–H Bindungen das Temper– und Passivier-
verhalten bestimmen. Dies zeigt sich besonders deutlich darin, daß die Zunahme der N–H
Bindungskonzentration bei einer 500◦C–Temperung und die darauffolgende Abnahme der
N–H Bindungskonzentration mit der Peaktemperatur direkt mit dem Verlauf der effekti-
ven Ladungstra¨gerlebensdauer korreliert (siehe Abbildung 6.21). Eine Zunahme der N–H
Bindungskonzentration bei einer kurzzeitigen Temperung wurde ebenfalls von einer Ar-
beitsgruppe der Universita¨t Madrid beobachtet [MMGD+99, SAPM+00]. In der Literatur
werden die folgenden beiden Prozesse zur Erkla¨rung dieses Pha¨nomens genannt:
• Aufbrechen von schwachen Si–N Bindungen [BK90],
• Passivieren von vorhandenen freien N–Bindungen durch den Einbau von nicht–gebun-
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denem Wasserstoff [SAPM+00,BK90,NLR86,FS85],
Abbildung 6.21: Vergleich der gemessenen A¨nderung der Si–H (offene Krei-
se) und N–H (gefu¨llte Kreise) Bindungskonzentrationen fu¨r Remote–SiNx mit
n633 = 1, 92 mit der resultierenden Ladungstra¨gerlebensdauer (Dreiecke) als
Funktion der Peaktemperatur wa¨hrend einer kurzzeitigen Temperung (20 sec).
Das Aufbrechen von schwachen Si–N Bindungen ist sehr unwahrscheinlich, da im Gegenteil
die Bildung von Si–N Bindungen nach dem FEM–Modell aufgrund der Netzwerkreaktion
nach Gleichung 6.1 energetisch begu¨nstigt ist. Hierauf wird spa¨ter in Abschnitt 6.7 de-
taillierter eingegangen. Das Passivieren von bereits direkt nach der Schichtabscheidung
vorhandenen freien N–Bindungen ist somit der wahrscheinlichste Prozeß, gerade weil die
ORG und die A¨nderung der N–H Bindungskonzentration das gleiche Temperverhalten zei-
gen. Die Frage ist nun, woher der dazu no¨tige H kommt. Abbildung 6.22 links zeigt, daß
der Wasserstoff zum Teil von aufbrechenden Si–H Bindungen zur Verfu¨gung gestellt wird.
Zusa¨tzlich wird nicht–gebundener Wasserstoff eingebaut. Dieser ist allerdings in den na-
hezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten mit Sicherheit sehr klein. Denn der mittels NRA
bestimmte Gesamt–H–Gehalt sowie die aus FTIR–Messungen bestimmte Konzentration
des an Si und N gebundenem Wasserstoff stimmen gerade fu¨r N–reiche Schichten recht gut
u¨berein (siehe Abbildung 6.22 rechts). Anders als bei a–Si–Schichten, bei denen die Exi-
stenz von H–gefu¨llten Hohlra¨umen eine wichtige Rolle fu¨r die Schichteigenschaften spielt,
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lassen die polaren Si–N Bindungen eigentlich keine interstitiellen Gitterpla¨tze fu¨r Was-
serstoff zu. Der unerwartet niedrige Wert fu¨r die Dichte dieser Schichten von 2,75 g/cm3
deutet jedoch auf eine ausreichende Menge von nicht–gebundenem Wasserstoff trotz der
hohen Dichte an Si–N Bindungen.
Da in nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten die Si–H Bindungskonzentration um eine
Gro¨ßenordnung geringer ist als die N–H Bindungskonzentration und sich durch die Tem-
perung auch nicht a¨ndert, kann die Reduktion der N–H Bindungen gleichgesetzt werden
mit einer Zunahme der freien N–Bindungen:
2N–H→ 2N0 +H2 (6.4)
Bei Variation der Schichtzusammensetzung aufgrund des Temperns a¨ndern sich nicht nur
jeweils die Si–H und N–H Bindungskonzentrationen, sondern u.U. auch die Form der jewei-
ligen Bande im FTIR–Spektrum. Betrachtet man zuna¨chst die Si–H Bande, so beobachtet
man generell eine Abnahme der Halbwertsbreite sowie zum Teil eine Verschiebung der zen-
tralen Bandenwellenzahl ν0 (siehe Abbildung 6.23). Eine Wellenzahlverschiebung bedeutet
im allgemeinen, daß eine A¨nderung der Bindungsverteilung stattgefunden haben muß (siehe
Tabelle 4.3 in Kapitel 4.5.1). Die Abnahme der Halbwertsbreite zeigt, daß unwahrschein-
lichere Bindungen mit Wellenzahlen, die weiter von der zentralen Bandenwellenzahl ent-
fernt sind, instabiler sind und schneller aufbrechen als Bindungen mit Wellenzahlen in der
Na¨he von ν0. In [Sch90a] wurde bereits beobachtet, daß die Abnahme der verschiedenen
Si–H Oszillatoren bei unterschiedlichen Temperaturen beginnt. Dies erkla¨rt den Einfluß
der Schichtzusammensetzung auf das Temperverhalten der Si–H Bindungskonzentration in
Abbildung 6.18 links. Insgesamt zeigt sich, daß die H2SiN2–Konfiguration besonders stabil
ist (siehe auch [MN85]). Denn zum einen ist diese Si–H Konfiguration am sta¨rksten in
den temperstabilsten Schichten mit n633 ≈ 2, 1 vertreten. Zum anderen wird bei den sto¨-
chiometrischen Schichten der freiwerdende H aus den aufbrechenden N–H Bindungen zur
Umlagerung der ungu¨nstigen Konfiguration HSiN3 in die stabilere Konfiguration H2SiN2
genutzt [MN85]:
NH + HSiN3 → N0 +H2SiN2 (6.5)
Die Daten fu¨r die N–H Bande sind mit einem gro¨ßeren Fehler behaftet als die vergleichba-
ren Daten der Si–H Bande, da das Rauschen in dem betreffenden Wellenzahlbereich gro¨ßer
ist. Vor allem Halbwertsbreite und Wellenzahl sind bei geringen Bandenho¨hen nur unge-
nau bestimmbar. Generell gilt jedoch auch hier, daß die Halbwertsbreite beim Tempern
abnimmt. Eine Verschiebung von ν0 ist im Fall der N–H Bindungen hingegen wesentlich
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Abbildung 6.22: Links: Vergleich der gemessenen A¨nderung der Si–H (offene
Kreise) und N–H (gefu¨llte Kreise) Bindungskonzentrationen fu¨r Remote–SiNx
mit n633 = 1, 92 mit der resultierenden Ladungstra¨gerlebensdauer (Dreiecke)
als Funktion der Peaktemperatur wa¨hrend einer kurzzeitigen Temperung (Ver-
gro¨ßerung von Abbildung 6.21 rechts).
Rechts: Vergleich des gemessenen Gesamt–H–Gehaltes aus NRA–Messungen
mit der infrarotspektroskopisch gemessenen Summe aus Si–H und N–H Bin-
dungskonzentrationen in Abha¨ngigkeit von n633. Die Differenz zwischen beiden
Messungen zeigt den Anteil an nicht–gebundenem H in Abha¨ngigkeit von der
Schichtzusammensetzung
geringer ausgepra¨gt, da prinzipiell nur die zwei Konfigurationen H2NSi und HNSi2 in Fra-
ge kommen, weil N–N Bindungen ausgeschlossen werden mu¨ssen. In der Diplomarbeit von
Schmidt [Sch90a] wurde die A¨nderung der N–H Bande bei Temperungen zwischen 500 und
1000◦C bereits genau untersucht, allerdings fu¨r wesentlich la¨ngere Temperdauern als in der
vorliegenden Arbeit. Die prinzipiellen Zusammenha¨nge sind jedoch die gleichen: Die N–H
Bindungen mit der Konfiguration HNSi2 und einer niedrigeren Wellenzahl brechen schon
bei 650◦C auf, wa¨hrend die Bindungen mit H2NSi–Konfiguration mit einer ho¨heren Wel-
lenzahl von 3340 cm−1 selbst bei Temperaturen u¨ber 800◦C nur teilweise aufgebrochen sind
(siehe auch [Sch90a]). Hierbei zeigt sich parallel zu den Si–H Bindungen, daß die zweifach
hydrogenisierten Bindungen temperstabiler sind (zu dem gleichen Ergebnis kamen auch
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Abbildung 6.23: Gemessene A¨nderung der zentralen Bandenwellenzahl (links)
und der Halbwertsbreite (rechts) der Si–H Bande bei 2220 cm−1.
Maeda et al. und Bryuere et al. [MN85,BRSR92]). Die Ursache ist vermutlich, daß sie das
amorphe Netzwerk effektiver entspannen ko¨nnen.
Si–Si Bindungen
Zur quantitativen Bestimmung der Si–Si Bindungskonzentration existiert derzeit keine
Meßmethode. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Abha¨ngigkeit der Si–Si Bindungskon-
zentration von der Schichtzusammensetzung sowie von einer kurzzeitigen Temperung bei
800◦C qualitativ mit Hilfe der Raman–Spektroskopie (siehe Kapitel 4.5.2) untersucht. Ein
Maß fu¨r die Konzentration der amorphen Si–Si Bindungen in den SiNx–Schichten ist das
Verha¨ltnis der Raman–Intensita¨ten bei der Wellenzahl 490 cm−1 (Flanke von amorphem Si)
und bei 521 cm−1 (Peak von kristallinem Si). Da die Absolutgro¨ßen von mehreren Parame-
tern bei der Messung abha¨ngen (Dauer der Messung, Laserfokus, Absorption der Schicht
etc.), ko¨nnen bei dieser Auswertung keine Absolutgro¨ßen der Peaks verwendet werden,
sondern nur Verha¨ltnisse von Raman–Intensita¨ten. In Abbildung 6.24 sind die gemessenen
Verha¨ltnisse I(490cm−1)/I(521cm−1) von ungetemperten sowie von 3 min lang bei 800◦C
getemperten SiNx–Schichten als Funktion von n633 aufgetragen.
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Abbildung 6.24: Auftragung des gemessenen Verha¨ltnisses der Raman–
Intensita¨ten bei der Wellenzahl 490 cm−1 (Flanke von amorphem Si) und bei
521 cm−1 (Peak von kristallinem Si) als Funktion von n633. Das Verha¨ltnis die-
ser Intensita¨ten ist ein Maß fu¨r die Si–Si Bindungskonzentration in den SiNx–
Schichten. Die Pfeile zeigen an, wie sich die Si–Si Bindungskonzentration einer
SiNx–Schicht durch 3–minu¨tiges Tempern bei 800
◦C vera¨ndert.
Aus den ramanspektroskopischen Messungen wird folgendes deutlich:
• Wie erwartet steigt die Si–Si Bindungskonzentration fu¨r ungetemperte SiNx–Schich-
ten (Quadrate) linear mit n633 an.
• Bei einer kurzzeitigen 800◦C–Temperung (< 60 sec) wurde eine Zunahme der Si–
Si Bindungskonzentration beobachtet, die sich fu¨r n633 > 2, 05 gleichzeitig in einer
Erho¨hung des Brechungsindexes bemerkbar macht (siehe auch Abschnitt 6.5).
• Eine 3–minu¨tige 800◦C–Temperung bewirkt hingegen eine Zunahme der Si–Si Bin-
dungskonzentration, unabha¨ngig von der Schichtzusammensetzung.
• Die Bildung der Si–Si Bindungen wa¨hrend des Temperns beruht auf der irreversiblen
Reaktion:
Si–H + Si–H → Si–Si + H2,
Abbildung 6.25 zeigt einen Vergleich der amorphen Flanke des Si–Peaks einer SiNx–Schicht
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Abbildung 6.25: Gemessenes Raman–Spektren einer Remote–SiNx–Schicht mit
n633 = 2, 5 vor und nach 3–minu¨tigem Tempern bei 850
◦C. Gezeigt ist nur ein
Ausschnitt mit dem kristallinen Si–Peak bei 521 cm−1 und den Ausla¨ufern der
amorphen Si–Si Bindungen.
vor und nach einer 3–minu¨tigen 800◦C–Temperung. Auf der vor dem Tempern unstruktu-
rierten Flanke kann man nach dem Tempern mehrere flache Maxima erkennen. Dies deutet
auf eine A¨nderung der Mikrostruktur der Bereiche mit Si–Si Bindungen hin, genauer auf
eine Bildung von Si–Si Clustern. Diese Cluster sind aber sicher kleiner als 5 Gitterkon-
stanten des Si und treten bei der u¨blichen Temperdauer von 20 sec noch nicht auf. Diese
Flanke ist bei den hier untersuchten SiNx–Schichten generell breiter als bei a–Si (siehe
Abbildung 4.10), was auf eine ho¨here Amorphizita¨t des SiNx–Netzwerkes hindeutet.
Si–N Bindungen
Nachdem das Verhalten der Si–H, N–H und Si–Si Bindungen untersucht wurde, soll im fol-
genden die A¨nderung der Si–N Bindungskonzentration qualitativ betrachtet und mit den
vorherigen Beobachtungen korreliert werden. Eine A¨nderung der Form der Si–N Bande im
FTIR–Spektrum durch das Tempern wurde nicht beobachtet (dies ist konsistent mit den
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Beobachtungen von Savall et al. [SBS95]). Die Si–N Bindungskonzentration nimmt hinge-
gen unabha¨ngig von der Schichtzusammensetzung bei einer kurzzeitigen 800◦C–Temperung
zu. Auffa¨llig ist, daß die Zunahme der Si–N Bindungskonzentration bei den temperstabi-
len Schichten mit n633 = 2, 0 − 2, 2 am deutlichsten ist. Hinzu kommt, daß sie eindeutig
mit einer gleichzeitigen Zunahme der Si–H und einer Reduktion der N–H Bindungskon-
zentration korreliert. Abbildung 6.26 zeigt die verschiedenen Banden eines solches FTIR–
Transmissionsspektrum vor und nach einer kurzzeitigen 880◦C–Temperung. Diese Beob-
achtung ist konsistent mit den Ergebnissen aus anderen Arbeitsgruppen [YS91a,GAZ+90]
und kann auf die reversible, leicht exotherme Netzwerkreaktion
Si–Si + N–H↔ Si–N + Si–H. (6.6)
zuru¨ckgefu¨hrt werden. Das Auftreten dieser Reaktion unter Aufspaltung der starken N–H
Bindungen wird anhand des thermodynamischen Modells der freien Energie (engl. free ener-
gy model, FEM) von Yin und Smith [YS91a] deutlich (siehe Kapitel 6.1). Diese Reaktion ist
hauptsa¨chlich dafu¨r verantwortlich, daß der H auch beim Tempern bei hohen Temperaturen
in der SiNx–Schicht festgehalten werden kann. Auf der Basis dieser Netzwerkreaktion unter
Beru¨cksichtigung des Einflusses des zugrundeliegenden amorphen SiNx–Netzwerks auf die
Reaktionskinetik wurde in dieser Arbeit ein Modell entwickelt, welches die Abha¨ngigkeit
der Temperstabilita¨t von der Schichtzusammensetzung erkla¨rt (siehe Kapitel 6.7).
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Abbildung 6.26: Gemessenes Transmissionsspektrum einer Remote–SiNx–
Schicht mit n633 = 2, 06 vor und nach einer kurzzeitigen (20 sec) Temperung
bei 800◦C.
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6.5 Untersuchung der optischen Eigenschaften
Optische Konstanten
Die wa¨hrend einer Temperung stattfindenden A¨nderungen der Bindungsverha¨ltnisse be-
einflussen wesentlich auch die optischen Eigenschaften der SiNx–Schichten. Die optischen
Eigenschaften von getemperten SiNx–Schichten wurden deshalb mittels Spektraler Ellipso-
metrie (siehe Kapitel 4.6) untersucht. Eine detaillierte Charakterisierung sowie Parametri-
sierung der optischen Konstanten n(λ) und k(λ) von PECVD SiNx–Schichten unterschiedli-
cher Zusammensetzung findet man bei Nagel [Nag02,NAH98]. In der folgenden Darstellung
wird deshalb ausschließlich auf den Einfluß einer Temperung auf n und k eingegangen.
In dem Extinktionskoeffizienten spiegelt sich hauptsa¨chlich die Absorption durch die Si–
Si Bindungen. Eine A¨nderung der Si–Si Bindungskonzentration wa¨hrend einer Temperung
verursacht deshalb eine Verschiebung von Extinktionskoeffizient und Brechungsindex (siehe
Abbildung 6.27). Diese Verschiebung ist bereits bei der Messung von n633 deutlich sichtbar
(siehe Abbildung 6.27). Eine Erniedrigung (bzw. Erho¨hung) des Brechungsindexes bedeu-
tet hierbei eine Reduktion (bzw. Zunahme) der Si–Si Bindungskonzentration. Der scharfe
Knick im Kurvenverlauf von Abbildung 6.27 bei n633 = 2, 05 liegt exakt bei derjenigen Zu-
sammensetzung (d.h. bei N/Si = 1,1), bei der die Valenzbandkante fu¨r gro¨ßere n633 alleine
durch die Si–Si Bindungen bestimmt wird (siehe Abschnitt 6.1).
Die A¨nderung der optischen Konstanten beim Tempern der Schichten hat folgende Ursa-
chen: Aus den vorangegangenen Untersuchungen der strukturellen Eigenschaften folgt, daß
sich beim Tempern zwei Prozesse u¨berlagern, welche beide die Si–Si Bindungskonzentrati-
on wechselseitig beeinflussen. Zum einen fu¨hrt das Aufbrechen von Si–H Bindungen unter
Bildung von molekularem Wasserstoff zu einer Erho¨hung der Si–Si Bindungskonzentration
(Reaktionsenthalpie = - 0,16 eV):
Si–H + Si–H→ Si–Si + H2, (6.7)
wa¨hrend die Netzwerkreaktion (Reaktionsenthalpie = - 0,4 eV):
Si–Si + N–H↔ Si-N + Si-H (6.8)
die Si–Si Bindungskonzentration reduziert.
Welche dieser beiden Reaktionen bei einer Temperung u¨berwiegt, ha¨ngt von der Schichtzu-
sammensetzung ab (siehe Abbildung 6.27). Wie bereits in Kapitel 6.4.5 beobachtet, haben
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Abbildung 6.27: Gemessene A¨nderung von n633 nach einer kurzzeitigen Tem-
perung bei 850◦C als Funktion des n633–Wertes von ungetemperten SiNx–
Schichten.
Schichten mit einem hohen Wert von n633 einen wesentlich gro¨ßeren Anteil an Si–Si Bin-
dungen, der beim Tempern auch noch stark zunimmt. Diese versta¨rkte Zunahme der Si–Si
Bindungen korreliert mit der erho¨hten Reduktion von Si–H Bindungen in Abbildung 6.18.
Hinzu kommt, daß durch die starke Dickenabnahme (siehe Abbildung 6.10) die Dichte der
Si–Si Bindungen und damit auch der Brechungsindex noch weiter zunimmt. Folglich spielt
die Netzwerkreaktion bei Si–reichen Schichten keine Rolle.
Bei SiNx–Schichten mit n633 = 1,9 bis 2,06, die bereits eine geringe Absorption besitzen,
nimmt diese mit zunehmender Temperatur sogar noch ab (siehe Abbildung 6.28). Die
Abnahme der Absorption ist gekoppelt mit der Abnahme des Brechungsindex gemessen
bei einer festen Wellenla¨nge4. Abbildung 6.27 zeigt deutlich, daß eine Reduktion der Si–
Si Bindungskonzentration versta¨rkt bei Schichten mit n633 = 2, 05 auftritt. Daraus folgt
unmittelbar, daß bei dieser Schichtzusammensetzung die o.g. Netzwerkreaktion (Gl. 6.8)
bevorzugt auftritt.
4Eine Reduktion von n633 beim Tempern von 1,89 auf 1,8 wurde ebenfalls von Bruye´re et al. [BRSR92]
beobachtet.
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Abbildung 6.28: Links: Gemessene optische Konstanten einer temperstabilen
SiNx–Schicht.
Rechts: Gemessene optische Konstanten einer Si–reichen, nicht temperstabilen
SiNx–Schicht. Die getemperte Schicht besaß vor dem Tempern einen Brechungs-
index n633 von 2,40.
Bei Si–reichen SiNx–Schichten wurde beobachtet, daß die Absorption in dem Wellenla¨ngen-
bereich von 400 – 800 nm beim Tempern deutlich zunimmt5. Abbildung 6.28 rechts zeigt als
repra¨sentatives Beispiel den Vergleich zwischen einer ungetemperten und einer bei 800◦C
getemperten Si–reichen SiNx–Schicht. Beide Schichten besitzen einen Brechungsindex von
n633 = 2, 57
6. Der Anstieg der Absorption resultiert aus der Zunahme der Zustandsdich-
te im Ausla¨ufer der Valenzbandkante aufgrund der beim Tempern entstehenden Defekte.
Dies macht sich, wie bereits in Kapitel 6.3 beobachtet, sehr deutlich in den schlechteren
Passiviereigenschaften der getemperten Schichten bemerkbar. Konsistent mit den Ladungs-
tra¨gerlebensdauermessungen zeigt sich deshalb bei den temperstabilen SiNx–Schichten mit
n633 = 2, 06 auch im Extinktionskoeffizienten keine A¨nderung der Defektkonzentration in
der Bandlu¨cke (siehe Abbildung 6.28 links). Fu¨r die Antireflexeigenschaften der Solarzelle
spielen die gemessenen A¨nderungen in der Absorption bei gleichem Brechungsindex aller-
dings keine Rolle.
5Eine derartige Zunahme der Absorption durch Tempern wurde auch von Reynes et al. [RB92] beob-
achtet.
6Die getemperte Schicht besaß vor dem Tempern einen Brechungsindex n633 von 2,40.
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Optische Bandlu¨cke
Die optische Bandlu¨cke ha¨ngt nicht alleine von der Schichtzusammensetzung, sondern
nach den Berechnungen von Robertson (siehe 6.1) auch vom H–Gehalt der Schichten
ab. Abbildung 6.29 zeigt die Auswertung der optischen Bandlu¨cke von getemperten und
ungetemperten SiNx–Schichten anhand des Struktur–Modelles von Jellison und Modi-
ne [JM96b,JM96a] als Funktion der Schichtzusammensetzung. Zusa¨tzlich zu den Messun-
gen dieser Arbeit sind zum Vergleich einige von Robertson berechnete Bandlu¨ckenenergi-
en [Rob94] sowie die Messungen von Jellison et al. [JMDR98] eingetragen. Um den Einfluß
des H–Gehaltes auf Eg experimentell zu u¨berpru¨fen, zeigt Abbildung 6.29 rechts eine Aus-
schnittsvergro¨ßerung der linken Abbildung. Die dargestellten SiNx–Schichten unterscheiden
sich folgendermaßen in ihrem H–Gehalt: (i) Bei den Schichten von Jellison et al. handelt
es sich um HF–SiNx–Schichten, die einen ho¨heren H–Gehalt besitzen als die in der vorlie-
genden Arbeit untersuchten Remote SiNx–Schichten (siehe auch Abbildung 6.14). (ii) Die
Remote SiNx–Schichten aus dieser Arbeit besitzen demnach eine vergleichsweise mittlere
H–Konzentration, (iii) wa¨hrend die entsprechenden getemperten Remote–SiNx–Schichten
den niedrigsten H–Gehalt haben. Zusa¨tzlich eingetragen ist die fu¨r H–freie SiNx–Schichten
berechnete Bandlu¨cke. Im Rahmen der statistischen Schwankungen ist deutlich eine Ab-
ha¨ngigkeit der Bandlu¨ckenenergie vom H–Gehalt zu erkennen. Beru¨cksichtigt man also
zusa¨tzlich den H–Gehalt, so ergibt sich eine exzellente U¨bereinstimmung mit dem experi-
mentell bestimmten Eg und den Berechnungen von Robertson.
Die Ergebnisse der Untersuchungen der optischen Eigenschaften ko¨nnen wie folgt zusam-
mengefaßt werden:
• Der durch Tempern reduzierte H–Gehalt bewirkt fu¨r n633 ≥ 2, 0 eine geringfu¨gi-
ge Verkleinerung der Bandlu¨cke. Dies spielt jedoch fu¨r die optischen Eigenschaften
praktisch keine Rolle.
• Bei nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten hingegen reduziert ein hoher H–Gehalt
die Bandlu¨cke, da die versta¨rkt vorhandenen Si–H Bindungen die Bandlu¨cke mit
beeinflussen (die Zustandsdichte der Si–H Bindung liegt nahe der Valenzbandkan-
te [Rob91]). Deshalb ist die Bandlu¨cke bei SiNx–Schichten mit n633 ≈ 1, 9 kleiner als
5,3 eV, was auch von Petalas et al. [PL94] beobachtet wurde.
• Die optischen Konstanten getemperter SiNx–Schichten stimmen mit denen von unge-
temperten Schichten u¨berein, sie verschieben sich beim Tempern lediglich. Deshalb
ko¨nnen sie nach dem Tempern durch die Messung von n633 ebenfalls vollsta¨ndig
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Abbildung 6.29: Links: Experimentell bestimmte optische Bandlu¨cken von
PECVD SiNx–Schichten unterschiedlicher Zusammensetzung als Funktion von
n633.
Rechts: Ausschnitt aus der linken Abbildung, um die Abha¨ngigkeit der Band-
lu¨cke vom H–Gehalt zu verdeutlichen. Mit steigendem H–Gehalt wa¨chst auch
die Bandlu¨cke. Die Bedeutung der Symbole in der linken Abbildung sind hier
beibehalten.
charakterisiert werden. Die u.U. vorkommenden A¨nderungen der Absorption und der
optischen Bandlu¨cke sind zu klein, um die Antireflexeigenschaften der SiNx–Schichten
zu beeinflussen.
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6.6 Untersuchung der Si/SiNx–Grenzfla¨cheneigenschaften
Eine Beschreibung des aktuellen Kenntnisstandes u¨ber die Si/SiNx–Grenzfla¨cheneigen-
schaften findet man in [Abe99,Sch98b]. Die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit bau-
en auf diesen Ergebnissen auf. Die elektronischen Grenzfla¨cheneigenschaften von SiNx
auf Si weisen eine sehr große A¨hnlichkeit mit der in den letzten drei Jahrzehnten de-
tailliert untersuchten Si/SiO2–Grenzfla¨che auf. Gleichzeitig sind aber auch charakteristi-
sche Unterschiede vorhanden. Denn zum einen sind die positive Isolatorladungsdichte Qf
und die Grenzfla¨chenzustandsdichte Dit im Fall der Si/SiNx–Grenzfla¨che mit Werten von
Qf = 1×1011−5×1012 cm−2 und Dit = 1−10×1011 cm−2eV−1 in der Bandmitte um einiges
ho¨her als bei der Si/SiO2–Grenzfla¨che. Zum anderen kann Qf bei der Si/SiNx–Grenzfla¨che
nicht als konstante Gro¨ße betrachtet werden. Diesbezu¨glich wurde von Jousse et al. [JKS89]
beobachtet, daß zwischen den K–Zentren in der SiNx–Schicht und dem kristallinen Si La-
dungen ausgetauscht werden ko¨nnen. Bei Anlegen einer negativen Gate–Spannung (bei
Verwendung von p–Si entspricht dies dem Fall der Akkumulation) werden Lo¨cher aus dem
Valenzband in dem K–Zentrum eingefangen, wa¨hrend bei Anlegen einer positiven Span-
nung (Inversion) Elektronen aus dem Leitungsband in das positiv geladene K+–Zentrum
injiziert werden. Diese Untersuchungen zeigen, daß die positive Isolatorladung Qf an der
Si/SiNx–Grenzfla¨che – im Gegensatz zum Si/SiO2–System – durch den Einfang von Elek-
tronen aus dem Leitungsband des Si in K+–Zusta¨nde in der SiNx–Schicht drastisch redu-
ziert werden kann. Eine Injektion von Elektronen in positiv geladene K+–Zentren kann zum
Beispiel durch das Anlegen einer hohen Spannung oder durch starke Beleuchtung erzielt
werden [Sch98b]. Elmiger und Kunst haben experimentell nachgewiesen, daß eine Umla-
dung von Defekt–Zentren in den SiNx–Schichten bereits wa¨hrend des Schichtwachstums
auftritt [EK96]: Aufgrund einer Injektion von Elektronen aus den SiNx–Schichten in den
Si–Wafer bildet sich in n–leitendem Si eine Akkumulations– und in p–leitendem Si eine In-
versionsschicht an der Si/SiNx–Grenzfla¨che aus. Unmittelbar nach der SiNx–Abscheidung
auf einer Si–Oberfla¨che existieren in einer ca. 20 nm tiefen Schicht im SiNx u¨berwiegend
positiv geladene K+–Zentren, die eine Feldeffektpassivierung der Si–Oberfla¨chen bewirken.
Ausgehend von diesen U¨berlegungen sowie den Rechnungen von Robertson und Powell
zur Lage der freien Si–Bindungen innerhalb der SiNx–Bandlu¨cke (diese besagen, daß die
freien Si–Bindungen teilweise innerhalb der Si–Bandlu¨cke liegen) wurde von Aberle und
Schmidt das in Abbildung 6.30 dargestellte vereinfachte Banddiagramm (ohne Bandverbie-
gung) der Si/Si3N4–Grenzfla¨che vorgeschlagen [Abe99, Sch98b]. Nach [DA75] betra¨gt der
Band–Offset zwischen der Si3N4– und der Si–Leitungsbandkante 1,9 eV. F¨
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SiNx–Schichten reduziert sich dieser Wert aufgrund der kleiner werdenden Bandlu¨cke.
Ebenfalls eingezeichnet ist eine du¨nne SiNxOy–Schicht (siehe hierzu Abschnitt 6.4.1). Die
tatsa¨chlichen Grenzfla¨chenzusta¨nde sind demzufolge freie Si–Bindungen, die mit Si–, N–
oder O–Atomen ru¨ckgebunden sind. Nach Schmidt [Sch98b] bilden die extrinsischen freien
Si–Bindungen, wenn sie mit Si–, N– oder O–Atomen ru¨ckgebunden sind, die rekombina-
tionsaktiven Grenzfla¨chenzusta¨nde, da es sich hierbei um tiefe Sto¨rstellen handelt. Die
Rekombination u¨ber die K–Zentren ist hingegen vernachla¨ssigbar klein, da diese sehr dicht
an der Si–Leitungsbandkante liegen (Ec − E ≤ 0, 1 eV).
Abbildung 6.30: Vereinfachtes Banddiagramm der Si/SiNx–Grenzfla¨che (ohne
Bandverbiegung) nach [Abe99,Sch98b]. Zwischen Si und SiNx befindet sich eine
du¨nne Oxynitrid–Schicht (< 2nm).
Die positive, feste Isolatorladungsdichte setzt sich in diesem Grenzfla¨chenmodell aus zwei
Anteilen zusammen. Ein Beitrag stammt von den K+–Zentren und variiert, abha¨ngig von
der Vorgeschichte des Si/SiNx–Systems, im Bereich 0−5×1012 cm−2 7. Der zweite Beitrag
entspricht den sauerstoffkorrelierten freien Si–Bindungen ohne Si–Ru¨ckbindungen in der
7Diese Qf–Werte wurden von Garcia et al. [GMD
+98] an (engl. electron cyclotron resonance) ECR–
CVD SiNx–Schichten gemessen. Es sollte erwa¨hnt werden, daß diese Schichten unter Abscheidebedingungen
hergestellt wurden, die sich von der PECVD–Abscheidung stark unterscheiden. Das in diesen Schichten
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SiNxOy–Schicht oberhalb der Si–Leitungsbandkante. Er liegt in der Gro¨ßenordnung des
Pox–Defektes an der Si/SiO2–Grenzfla¨che (∼ 1× 1011 cm−2) und ist konstant.
In der vorliegenden Arbeit wurden zum erstenmal C(U)–Kurven an Al/SiNx/p–Si MNS–
Kondensatoren unter Beleuchtung aufgenommen und an das von Bierhals fu¨r Si/SiO2–
Kondensatoren entwickelte Modell [Bie01] gefittet. Die unter Beleuchtung gemessenen
C(U)–Kurven haben den wesentlichen Vorteil, daß sie die elektrischen Eigenschaften der
Si/SiNx–Grenzfla¨che in der Solarzelle unter Betriebsbedingungen widerspiegeln. Anhand
dieser Messungen wird unter anderem gezeigt, daß bei entsprechender Kalibrierung aus
den unter geringer Beleuchtung gemessenen quasistatischen C(U)–Kurven direkt auf die
Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung der untersuchten SiNx–Schichten geschlossen werden
kann, wa¨hrend Dunkelkurven prinzipiell nur eine grobe Abscha¨tzung der Passivierquali-
ta¨t liefern. Zusa¨tzlich konnte das physikalische Versta¨ndnis der Si/SiNx–Grenzfla¨che durch
einen Vergleich der strukturellen und elektronischen Eigenschaften von nahezu sto¨chio-
metrischen SiNx–Schichten mit deren Passivierqualita¨t wesentlich verbessert werden. Nach
dem erweiterten Shockley–Read–Hall–Oberfla¨chenrekombinations–Modell ha¨ngt die fu¨r die
Solarzellen wichtige effektive ORG u.a. von Qf und von Dit ab
8. Fu¨r eine Minimierung der
Rekombination an der Si/SiNx–Grenzfla¨che ist folglich sowohl eine effektive H–Passivierung
der Grenzfla¨chenzusta¨nde (Minimierung von Dit) als auch eine Optimierung der Feldeffekt-
passivierung (Maximierung von Qf) notwendig. Anhand der Auswertung von Dit, Qf sowie
des unter Beleuchtung gemessenen CLF(U)–Verlaufes wird außerdem gezeigt, daß entgegen
der bisherigen Auffassung [Sch98b, ?] nicht alleine die K–Zentren zu Qf beitragen, son-
dern in sto¨chiometrischen SiNx–Schichten auch die freien N–Bindungen einen wesentlichen
Einfluß auf die Rekombination an der Si/SiNx–Grenzfla¨che haben.
Probenpra¨paration und Messung
Mit Hilfe von C(U)–Messungen wurden die Si/SiNx–Grenzfla¨cheneigenschaften einer Se-
rie von SiNx–Schichten mit einem Brechungsindex von n633 = 1, 92 untersucht, die unter
identischen Bedingungen abgeschieden und anschließend kurzzeitig (< 60 sec) bei diversen
Temperaturen (500, 600, 700, 800, 900◦C) getempert wurden. Hierfu¨r wurden die bereits
tatsa¨chlich andere Bindungsverha¨ltnisse vorliegen, zeigt ihr Temperverhalten [MMGD+98], welches in Ab-
schnitt 6.7 mit dem Temperverhalten der in der vorliegenden Arbeit untersuchten PECVD SiNx –Schichten
verglichen wird.
8Zusa¨tzlich ha¨ngt Seff von der Dotierkonzentration im Si, dem Injektionsniveau sowie den Elektronen–
und Lo¨cher–Einfangquerschnitten σn und σp der Defekte an der Si/SiNx–Grenzfla¨che ab.
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in Abschnitt 6.3 beschriebenen Ladungstra¨gerlebensdauerproben zu MNS–Kondensatoren
umgewandelt, um eine direkte Korrelation der Passiviereigenschaften mit den gemessenen
C(U)–Kurven zu erhalten. Dazu wurde die SiNx–Schicht auf einer Seite mit einer Chipsa¨ge
vollsta¨ndig abgeschliffen, bevor im Hochvakuum eine ca. 10 µm dicke Aluminiumschicht
als Ru¨ckkontakt ganzfla¨chig thermisch aufgedampft wurde. Fu¨r die Kontaktierung der Vor-
derseite wurden mehrere kreisfo¨rmige Aluminiumkontakte (∅ = 1 mm oder ∅ = 0,5 mm)
durch eine Nickel–Schattenmaske thermisch auf die SiNx–Schicht aufgedampft. Neben den
im Dunkeln gemessenen Hochfrequenz– und Niederfrequenz–C(U)–Kurven wurden von je-
der Probe unter 12 verschiedenen Beleuchtungsbedingungen (0,02 – 100% Biasbeleuchtung)
gemessene quasistatische C(U)–Kurven aufgenommen. Eine kurze Beschreibung der Meß-
methode findet man in Kapitel 4.2.1.
Simulation
Zur Auswertung der gemessenen C(U)–Kurven wurde das von Bierhals fu¨r MOS–Konden-
satoren entwickelte Simulationsmodell (siehe Kapitel 4.2.3 und [Bie01]) auf die in der vor-
liegenden Arbeit untersuchten MNS–Kondensatoren angewendet. Die in dem Fit verwende-
ten Funktionen fu¨r die Grenzfla¨chen– und Isolator–Volumenzustandsdichte wurden direkt
von den MOS–Kondensatoren u¨bernommen und sind fu¨r den hier untersuchten MNS–
Kondensator in Abbildung 6.31 dargestellt. Die Zustandsdichteverteilungen Dit(E) wurden
mo¨glichst einfach gewa¨hlt, um die Anzahl der Freiheitsgrade zu begrenzen. Und zwar wurde
an der Si/SiNx–Grenzfla¨che ein einfach–exponentieller Verlauf, im SiNx–Volumen hingegen
eine gaußfo¨rmige Verteilung angenommen. Außerdem mu¨ssen Einfangquerschnitte ange-
nommen werden, die z.B. mit DLTS–Messungen bestimmt wurden. Die Bestimmung des
korrekten funktionalen Verlaufs der Einfangquerschnitte aus DLTS–Messungen ist beim
Fitten von C(U)–Kurven ein sehr wichtiger Punkt, da das Verha¨ltnis der Einfangquer-
schnitte die Lage des scharfen Peaks in Inversion festlegt. In der Literatur waren diese
fru¨her nicht korrekt bestimmt worden. Fu¨r die in der vorliegenden Arbeit untersuchten
SiNx–Schichten lagen keine eigenen Messungen vor. An der Si/SiNx–Grenzfla¨che befindet
sich jedoch SiOx, deshalb wurden fu¨r die Fits an MNS–Kondensatoren die Einfangquer-
schnitte der SiO2–Schichten u¨bernommen [Ern99,Bie01]. Da sich der scharfe Peak damit
auch bei den MNS–Kondensatoren recht gut fitten la¨ßt, ist diese Annahme in erster Na¨-
herung gerechtfertigt. Fu¨r die Dicke der SiNx–Schichten wurden die jeweiligen Werte aus
den ellipsometrischen Messungen bei einer Wellenla¨nge von 632,8 nm eingesetzt.
Abbildung 6.31 zeigt als repra¨sentatives Beispiel die gemessenen HF– und LF–Dunkelkur-
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ven sowie die unter Beleuchtung gemessene LF–C(U)–Kurve einer ungetemperten SiNx–
Schicht und die jeweils dazugeho¨rigen simultan gefitteten C(U)–Kurven. Man findet eine
gute U¨bereinstimmung zwischen Messung und Simulation, aber offensichtlich kann das
verwendete modifizierte GIRISCH–Modell die C(U)–Charakteristik nicht vollsta¨ndig be-
schreiben. Die abfallende Flanke der Meßkurven von Akkumulation nach Verarmung ver-
la¨uft wesentlich flacher als bei den Fits. Der Grund sind mo¨glicherweise Sto¨rstellen in der
SiNx–Schicht, die beim Durchfahren der Gatespannung umgeladen werden, wobei sich ihr
Beitrag zur Gesamtkapazita¨t a¨ndert.
Abbildung 6.31: Simultaner Fit der C(U)–Charakteristik eines MNS–
Kondensators mit einer ungetemperten Remote–SiNx–Schicht (n633 = 1, 92)
mit Beru¨cksichtigung von Volumenzusta¨nden in der SiNx–Schicht. Index d
bezeichnet die im Dunkeln und Index b die unter Beleuchtung gemessenen
C(U)–Kurven. Das Insert zeigt die in dem Fit verwendeten Funktionen fu¨r
die Grenzfla¨chen– und SiNx–Volumenzustandsdichte.
Der Einbau solcher Sto¨rstellen in das verwendete Simulationsmodell ergab tatsa¨chlich einen
besseren aber immer noch nicht perfekten Fit. Eine andere mo¨gliche Erkla¨rung sind Inho-
mogenita¨ten in der Na¨he der Grenzfla¨che, welche den Verlauf der C(U)–Kurven a¨hnlich
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wie Sto¨rstellen beeinflussen, sobald sie in die Gro¨ßenordnung der Raumladungszone im Si
kommen [NB82]. Da sich die Zusammensetzung der SiNx–Schichten gerade an der Grenz-
fla¨che sta¨rker a¨ndert als es bei den thermisch gewachsenen SiO2–Schichten der Fall ist, ist
dies ebenfalls eine mo¨gliche Erkla¨rung.
Ergebnisse
Die unter Beleuchtung an MNS–Kondensatoren gemessenen LF–C(U)–Kurven a¨hneln sehr
stark den an MOS–Kondensatoren gemessenen Kurven [Bie01]. Abbildung 6.32 zeigt als
repra¨sentatives Beispiel zwei C(U)–Kurven eines MNS–Kondensators, die bei verschiede-
nen Beleuchtungssta¨rken gemessen wurden. Die SiNx–Schicht war vor dem Aufdampfen
der Metallelektroden bei 800 ◦C getempert worden und besitzt mit einer gemessenen La-
dungstra¨gerlebensdauer von τeff = 99 µs eine vergleichsweise schlechte Passivierqualita¨t.
Abbildung 6.32: Gemessene Hochfrequenz– und Niederfrequenz–C(U)–Kurven
eines Al/SiNx/ p–Si MNS–Kondensators mit einer bei 800
◦C getemperten SiNx–
Schicht unter Beleuchtung mit einer Intensita¨t von 0,05 mW/cm2 (links) bzw.
5,6 mW/cm2 (rechts).
Wie bei den MOS–Kondensatoren (siehe Kapitel 4.2.3 und [Bie01]) tritt bei den unter
Beleuchtung gemessenen LF–Kurven gegenu¨ber den Dunkelkurven an der ansteigenden
Flanke der Kurve bei Inversion ein scharfer Peak in Erscheinung. Dieser Peak nimmt mit
abnehmender Beleuchtungsintensita¨t zu und kann sogar die Kapazita¨t der SiNx–Schicht
6.6. Untersuchung der Si/SiNx–Grenzfla¨cheneigenschaften 171
u¨berschreiten. Am interessantesten sind deshalb die unter einer geringen Beleuchtungs-
sta¨rke von ca. 0,02 – 0,2 mW/cm2 gemessenen LF–C(U)-Kurven, da hier der zweite Peak
am deutlichsten auftritt (siehe Abb. 6.32 links). Ho¨he und Steilheit des Peaks ha¨ngen stark
von den Tunnelprozessen zwischen den Defektzusta¨nden im Isolator und dem Si ab. Eine
Abnahme der Beleuchtungsintensita¨t geht im Ba¨nderschema einher mit einer Verkleinerung
der Aufspaltung der Quasi–Ferminiveaus. Das bedeutet, daß weniger Zusta¨nde im Isola-
tor zu dem Kapazita¨tspeak beitragen und dieser daher scha¨rfer zutage tritt [Bie01]. Die
C(U)–Kurve mit dem am deutlichsten ausgepra¨gten Peak wurde jeweils fu¨r die nachfolgen-
den Vergleiche von MNS–Kondensatoren mit unterschiedlich getemperten SiNx–Schichten
ausgewa¨hlt.
Abbildung 6.33 zeigt die Dunkelkurven sowie die unter einer geringen Beleuchtungssta¨rke
gemessenen LF–C(U)–Kurven von zwei MNS–Kondensatoren, deren SiNx–Schichten die
gleiche Ladungstra¨gerlebensdauer besitzen. Eine der SiNx–Schichten wurde kurzzeitig (60
sec) bei 600◦C getempert, wodurch sich die Ladungstra¨gerlebensdauer aber nicht gea¨ndert
hat. Ein Vergleich der beiden MNS–Kondensatoren zeigt, daß das Tempern eine Verschie-
bung der gemessenen C(U)–Kurven zur Folge hat, die einer Zunahme von Dit sowie einer
Reduktion von Qf zugeordnet werden kann. Bemerkenswert ist, daß sich trotz der sonsti-
gen Vera¨nderungen an der Si/SiNx–Grenzfla¨che die Ho¨he des Peaks in der beleuchteten
quasistatischen C(U)–Kurve nicht a¨ndert.
Die Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung wird generell durch die folgenden drei Faktoren
beeinflußt:
1. Der Rekombination u¨ber Grenzfla¨chenzusta¨nde (beschrieben durch die Dit), die mit-
tels H effektiv passiviert werden ko¨nnen.
2. Der Feldeffektpassivierung aufgrund von positiven Ladungen an der Grenzfla¨che (be-
schrieben durch Qf).
3. Der Dichte von Defektzusta¨nden im Volumen der Passivierschicht (beschrieben durch
die Ho¨he des Kapazita¨tspeaks in der quasistatisch und unter Beleuchtung gemessenen
C(U)–Kurve).
Um zu u¨berpru¨fen, inwieweit die Grenzfla¨cheneigenschaften Dit und Qf sowie der Kapazi-
ta¨tspeak in der beleuchteten quasistatischen C(U)–Kurve mit der Ladungstra¨gerlebensdau-
er der SiNx–Schichten zusammenha¨ngen, wurden weitere MNS–Kondensatoren vermessen,
deren SiNx–Schichten bei verschiedenen Temperaturen getempert wurden. Vor der Tem-
perung besaßen alle Proben die gleiche Ladungstra¨gerlebensdauer, da die SiNx–Schichten
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Abbildung 6.33: Links: Gemessene Hochfrequenz- und Niederfrequenz–C(U)–
Kurven fu¨r zwei Al/SiNx/p–Si MNS–Kondensatoren mit einer ungetemperten
und einer bei 600◦C getemperten SiNx–Schicht, welche beide die gleiche La-
dungstra¨gerlebensdauer besitzen.
Rechts: Unter einer geringen Beleuchtungssta¨rke gemessene Niederfrequenz–
C(U)–Kurven fu¨r Al/SiNx/p–Si MNS–Kondensatoren mit einer ungetemper-
ten und einer bei 600◦C getemperten SiNx–Schicht, welche beide die gleiche
Ladungstra¨gerlebensdauer besitzen.
alle aus einer Beschichtung stammen. Wie bereits in Abschnitt 6.3 beschrieben, steigt
die Ladungstra¨gerlebensdauer der hier untersuchten SiNx–Schichten bei einer kurzzeitigen
500◦C–Temperung zuna¨chst an und fa¨llt dann fu¨r ho¨here Temperaturen kontinuierlich ab.
Aus den Fits an die Meßkurven (siehe Tabelle 6.2), aber auch bereits direkt bei Betrach-
tung der Meßkurven in Abbildung 6.34, erkennt man, daß Dit beim Tempern kontinuierlich
zunimmt, wa¨hrend Qf reduziert wird. Allerdings spiegelt sich der Anstieg der Ladungstra¨-
gerlebensdauer bei einer 500◦C–Temperung weder in dem Verhalten von Dit noch in dem
von Qf wider. Wie Abbildung 6.35 zu entnehmen ist, gibt es hingegen eine hervorragende
U¨bereinstimmung zwischen der Ladungstra¨gerlebensdauer und der Ho¨he des Kapazita¨ts-
peaks9. Das bedeutet, daß die Rekombination u¨ber Defekte im SiNx–Volumen nahe der
Si/SiNx–Grenzfla¨che nicht vernachla¨ssigbar ist.
9Die Peakho¨he wird hier definiert als diejenige Kapazita¨tsdifferenz, um welche der Peak die Isolatorka-
pazita¨t CLF,iso u¨ber– bzw. unterschreitet, d.h. Peakho¨he = CLF,iso - CLF,peak.
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Tabelle 6.2: Einfluß einer kurzzeitigen Temperung (60 sec) bei Temperaturen
zwischen 500 und 900◦C auf die Si/SiNx–Grenzfla¨cheneigenschaften. Als Aus-
gangsmaterial wurde 1,5–Ωcm FZ p–Si verwendet. Die Remote–SiNx–Schichten
wurden bei 400◦C abgeschieden. τeff wurde bei einer Biaslicht–Intensita¨t von
50 mW/cm2 mittels MW–PCD gemessen.
Temperung Dit.midgap Qf εiso UFB τeff
(cm−2eV−1) (cm−2) (V) (µs)
ungetempert 4, 08× 1011 4, 27× 1012 7,98 -5,9 197
500◦C 5, 12× 1011 3, 86× 1012 7,88 -5,6 223
600◦C 6, 65× 1011 3, 84× 1012 8,11 -5,7 196
700◦C 7, 03× 1011 2, 96× 1012 8,02 -4,8 150
800◦C 7, 89× 1011 2, 94× 1012 8,38 -4,2 99
900◦C 9, 34× 1011 2, 95× 1012 9,31 -4,5 29
Vergleicht man die A¨nderung der Peakho¨he in der beleuchteten LF–C(U)–Kurve wa¨hrend
des Temperns mit den strukturellen A¨nderungen in der SiNx–Schicht, so stellt man er-
staunlicherweise eine exzellente U¨bereinstimmung zwischen der Abnahme der Ladungstra¨-
gerlebensdauer, der Vera¨nderung der Peakho¨he sowie der Zunahme der freien N–Bindungen
in der SiNx–Schicht fest (siehe Abbildungen 6.21 und 6.35). Die Bindungskonzentrationen
der K–Zentren–Vorstufen, also der Si–H (Abbildung 6.21 rechts) und der Si–Si Bindun-
gen (Abbildung 6.27), a¨ndern sich wa¨hrend der verschiedenen Temperungen hingegen nur
unwesentlich, weshalb eine Konzentrationsa¨nderung der K–Zentren ausgeschlossen werden
kann.
Somit wurde in der vorliegenden Arbeit erstmals nachgewiesen, daß eine direkte Wechsel-
wirkung zwischen den freien N–Bindungen in der SiNx–Schicht und dem Si–Wafer stattfin-
det und nicht wie bisher angenommen nur mit den K–Zentren nahe der Si/SiNx–Grenzfla¨che.
Das Energieniveau der freien N–Bindungen ist nahe der Valenzbandkante von Si3N4 an-
gesiedelt, weshalb die freien N–Bindungen in dem Grenzfla¨chenmodell von Schmidt (siehe
Abbildung 6.30) zur Beschreibung der Si/SiNx–Grenzfla¨che bisher als unwichtig betrachtet
und nicht beru¨cksichtigt wurden. Offensichtlich besitzen die Sto¨rstellen aber große Einfang-
querschnitte. Aufgrund der experimentellen Ergebnisse in der vorliegenden Arbeit muß fu¨r
sto¨chiometrisches Si3N4:H das Banddiagramm der Si/SiNx–Grenzfla¨che folglich um einen
Defekt in der SiNx–Schicht – die freien N–Bindungen – erweitert werden. Ausgehend von
diesen U¨berlegungen schlagen wir fu¨r sto¨chiometrisches Si3N4 das in Abbildung 6.36 darge-
174 Kapitel 6. Temperstabilita¨t von Remote PECVD SiNx
Abbildung 6.34: Links: Gemessene Hochfrequenz– und Niederfrequenz–C(U)–
Kurven fu¨r einen Al/SiNx/p–Si MNS–Kondensator mit einer ungetemperten
sowie einer bei 800◦C getemperten SiNx–Schicht.
Rechts: Unter einer geringen Beleuchtungssta¨rke quasistatisch gemessene
C(U)–Kurven von Al/SiNx/p–Si MNS–Kondensatoren, deren SiNx–Schichten
bei unterschiedlichen Temperaturen getempert wurden und somit unterschied-
liche Ladungstra¨gerlebensdauern besitzen. Es wurde fu¨r jede Probe die Mes-
sung bei derjenigen Beleuchtungsintensita¨t ausgewa¨hlt, bei der der Peak am
deutlichsten auftritt.
stellte erweiterte Banddiagramm der Si/Si3N4–Grenzfla¨che vor (die Verbiegung der Ba¨nder
wurde vernachla¨ssigt). Da jedoch das Energieniveau der freien N–Bindungen außerhalb der
Silizium–Bandkante liegt, ko¨nnen diese Defekte nicht zur Shockley–Read–Hall Rekombi-
nation beitragen. Wir nehmen deshalb an, daß die freien N–Bindungen einen indirekten
Einfluß auf die Oberfla¨chenrekombinationsgeschwindigkeit ausu¨ben. Fu¨r ein Versta¨ndnis
des exakten Rekombinationsmechanismus sind daher weitere Untersuchungen erforderlich.
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Abbildung 6.35: Peakho¨he aus den unter Beleuchtung gemessenen
Niederfrequenz–C(U)–Kurven fu¨r Al/SiNx/p–Si MNS–Kondensatoren mit
SiNx–Schichten (offene Kreise, linke Achse) und die an den gleichen Proben
gemessenen Ladungstra¨gerlebensdauern (gefu¨llte Dreiecke, rechte Achse) als
Funktion der Temperatur, bei welcher die Proben getempert wurden.
Abbildung 6.36: Vereinfachtes Banddiagramm der Si/SiNx–Grenzfla¨che (ohne
Bandverbiegung) mit Beru¨cksichtigung der freien N–Bindungen.
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6.7 Modell zur Erkla¨rung des Temper– und Passivier-
verhaltens
In der Mikroelektronik werden PECVD SiNx–Schichten aufgrund ihrer Fa¨higkeit zur La-
dungsspeicherung u.a. in Speicherbauelementen eingesetzt, wobei die Speichereigenschaften
sehr stark von dem H–Gehalt sowie der Schichtzusammensetzung abha¨ngen [HBS84,BK90].
Einige Herstellungsprozesse von Speicherbauelementen erfordern Niedertemperatur–Be-
schichtungsmethoden, die allerdings zu SiNx–Schichten mit einem sehr hohen H–Gehalt
und damit zwangsla¨ufig zu einer schlechten thermischen und chemischen Stabilita¨t des Ma-
terials fu¨hren. Daraus hat sich als neues Forschungsfeld die Pra¨paration von sehr dichten
SiNx–Schichten mit niedrigem H–Gehalt entwickelt [BRSR92]. Dies umfaßt u.a. die Opti-
mierung einer nachfolgenden Temperung der SiNx–Schichten, da es sich gezeigt hat, daß
die Speichereigenschaften von MNOS–Kondensatoren durch eine Temperung fu¨r 30 min bei
475◦C wesentlich verbessert werden ko¨nnen [Bro88]. Dieser Temperschritt wird mittlerwei-
le ha¨ufig durch eine kurzzeitige Temperung bei hohen Temperaturen (engl. rapid thermal
anneal, RTA) ersetzt10, da hier Temperatur und Temperdauer sehr pra¨zise geregelt werden
ko¨nnen [BK90]. Die Kombination von RTA und Remote–PECVD (RPECVD) Abscheidung
wurde zum erstenmal von Lucovsky et al. eingefu¨hrt [MYL93b,MYL93a]. Studien haben
gezeigt, daß die Eigenschaften dieser Dielektrika nach RTA vergleichbar sind mit den Oxid–
Dielektrika, die bei hohen Temperaturen (850 - 1000◦C) durch thermische Oxidation von Si
gebildet werden [MYL93a]. Mittlerweile gibt es u¨ber die Auswirkungen eines RTA auf die
Speicher– und physikalischen Eigenschaften von PECVD SiNx–Schichten zahlreiche Ver-
o¨ffentlichungen, z.B. [SB89,BK90,BRSR92, SBS95, SY97,GGKS97,GGKS98,MMGD+98,
MMGD+99, SAPM+00]. Die große Zahl der Vero¨ffentlichungen zu diesem Thema ist in
den zahlreichen Variationsmo¨glichkeiten bei der Schichtherstellung sowie in der Amorphi-
zita¨t des Materials begru¨ndet. Generell la¨ßt sich u¨ber das Temperverhalten von PECVD
SiNx–Schichten nur aussagen, daß (i) eine gute Temperstabilita¨t immer auf einen niedrigen
H–Gehalt zuru¨ckgefu¨hrt werden kann und (ii) daß das SiNx–Netzwerk die Diffusions– und
Umlagerungsvorga¨nge von H bestimmt.
U¨ber das Verhalten der verschiedenen Bindungen beim Tempern von SiNx–Schichten gehen
die Meinungen und experimentellen Beobachtungen in der Literatur allerdings weit aus-
einander [Rob94]. Sa¨mtliche in der Literatur beschriebene Studien zu den Auswirkungen
eines RTA auf die Temperstabilita¨t und die Bindungsverha¨ltnisse wurden bisher nur fu¨r
10Dies entspricht auch den beim Feuern von Siebdruckpasten erforderlichen Bedingungen.
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ungefa¨hr sto¨chiometrische bis leicht Si–reiche SiNx–Schichten durchgefu¨hrt. Der Grund ist,
daß sehr Si–reiche Schichten fu¨r die Anwendungen in der Mikroelektronik zu leitfa¨hig sind.
In der Arbeitsgruppe von Lucovsky wurden RPECVD–Schichten untersucht, die bei 300◦C
unter Verwendung von SiH4 und NH3 als Prozeßgase abgeschieden wurden [LSFS
+95]11.
Bei diesen Schichten beginnt die Ausdiffusion von H aus den N–H Bindungen bereits bei
400◦C. Die Si–H Bindungen werden allerdings erst ab 900◦C aufgebrochen und reagieren
dann mit benachbarten unabgesa¨ttigten N–Bindungen unter Bildung von Si–N Bindungen.
Die letztere Reaktion wird fu¨r die Verbesserung der Schichteigenschaften verantwortlich
gemacht und ermo¨glicht damit erst, daß Remote–SiNx–Schichten fu¨r die Anwendung in
Speicherbauelementen genutzt werden ko¨nnen.
Mart´ınez et al. [MMGD+98,MPB+99] haben einen gro¨ßeren Bereich der Schichtzusammen-
setzung mit n633 von 1,67 bis 2,16 an SiNx–Schichten untersucht, die mittels ECR–CVD
bei Raumtemperatur abgeschieden und anschließend einem RTA bei 300 bis 1050◦C un-
terzogen wurden. Diese Schichten zeigen fu¨r n633 ≥ 1, 77 die Netzwerkreaktion: Si–Si +
N–H → Si–H + Si–N, degradieren aber schon bei Temperaturen ab 600◦C unter Ausdif-
fusion von H und N. Andererseits sind die untersuchten u¨bersto¨chiometrischen Schichten
mit n633 = 1, 7 so temperstabil, daß sich erst bei einer 900
◦C–Temperung (Temperdauer
30 sec) der H–Gehalt verringert.
6.7.1 Strukturelle Ursachen fu¨r das Temperverhalten
Das Temperverhalten der in der vorliegenden Arbeit untersuchten SiNx–Schichten (siehe
Abschnitte 6.3, 6.4 und 6.5) unterscheidet sich deutlich von den o.g. Beispielen aus der
Literatur. Sie besitzen einen relativ niedrigen H–Gehalt (siehe Abbildung 6.13), weshalb
der Einfluß der Zusammensetzung deutlich zu Tage tritt. Bezu¨glich des Temperverhaltens
lassen sich die SiNx–Schichten abha¨ngig vom N/Si–Verha¨ltnis in drei Gruppen unterteilen,
deren wichtigste Eigenschaften und strukturellen Vera¨nderungen wa¨hrend des Temperns
hier noch einmal kurz zusammengefaßt werden:
1. Nahezu sto¨chiometrische, stark degradierende SiNx–Schichten mit n633 = 1,9 - 2,0
(d.h. N/Si = 1,34 - 1,14):
Der H in diesen Schichten ist hauptsa¨chlich an N gebunden (Abbildung 6.17). Bei
einer Temperung wird durch aufbrechen von N–H Bindungen H freigesetzt, der die
11Im Gegensatz zu den in der vorliegenden Arbeit untersuchten SiNx–Schichten wurden hier beide Pro-
zeßgase angeregt und mit He verdu¨nnt.
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Umlagerung von HSiN3 in die stabilere Konfiguration H2SiN2 begu¨nstigt (Abbil-
dung 6.23). Dadurch entstehen viele freie N–Bindungen, welche die ORG erho¨hen
(Abbildung 6.21). Bei einer kurzzeitigen 500◦C–Temperung wurde hingegen ein An-
stieg der N–H Bindungskonzentration beobachtet, der auf die Absa¨ttigung von freien
N–Bindungen zuru¨ckgefu¨hrt werden kann, wobei die ORG reduziert wird.
2. Leicht Si–reiche, temperstabile SiNx–Schichten mit n633 = 2,0 - 2,2 (d.h. N/Si = 1,14
- 0,87):
Bei diesen Schichten sind die N–H und Si–H Bindungskonzentrationen ungefa¨hr gleich
groß (Abbildung 6.17), wobei bei den letzteren die stabilste Konfiguration H2SiN2 am
sta¨rksten vertreten ist (Abbildung 6.23). Bei optimalen Temperbedingungen nehmen
die N–H und Si–Si Konzentration ab, wa¨hrend gleichzeitig die Si–N und Si–H Bin-
dungen zunehmen (Abbildung 6.26 und 6.28 links). Dies spricht fu¨r das Auftreten
der leicht exothermen Netzwerkreaktion: Si–Si + N–H → Si–H + Si–N. Auf diese
Weise entstehen keine Defekte im SiNx–Volumen und die ORG bleibt niedrig. Fu¨r
Schichten mit n633 = 2, 06 kann wa¨hrend des Temperns die ORG sogar reduziert
werden (Abbildung 6.7). Diese Verbesserung der Schichteigenschaften beruht ver-
mutlich zum einen darin, daß vorhandene freie Si–Bindungen im SiNx–Volumen und
an der Si/SiNx–Grenzfla¨che abgesa¨ttigt werden. Zum anderen verringert sich aber
die Konzentration der freien Si-Bindungen alleine dadurch, daß sich aufgrund des
Auftretens der Netzwerkreaktion schon die Konzentration ihrer Vorla¨ufer, die Si-Si
Bindungen, reduziert. Bei la¨ngerem Tempern tritt die irreversible Reaktion: Si–H +
Si–H→ Si–Si + H2 in den Vordergrund und die Si–Si Bindungskonzentration nimmt
(Abbildung 6.24) bei gleichzeitiger Reduktion der Si–H Bindungskonzentration zu.
Gleichzeitig steigt auch die Konzentration der unabgesa¨ttigten Si–Bindungen.
3. Si–reiche, stark degradierende SiNx–Schichten mit n633 > 2,2 (d.h. N/Si > 0,87):
In diesen Schichten u¨bersteigt die Si–H Bindungskonzentration erheblich die N–H
Bindungskonzentration (Abbildung 6.17) und der Anteil der weniger stabilen Si–H
Konfigurationen H2SiNSi und HSiN2Si nimmt zu (Abbildung 6.23). Deshalb wird
die o.g. Netzwerkreaktion u¨berlagert von der irreversiblen Reaktion: Si–H + Si–H
→ Si–Si + H2, wobei sich zuna¨chst keine Defekte bilden. Si–Si Bindungen brechen
jedoch leicht auf und bilden dann unabgesa¨ttigte Si–Bindungen [HMK91]. Je Si–
reicher und poro¨ser die Schichten werden, desto mehr unabgesa¨ttigte Si–Bindungen
entstehen bei der Temperung (Abbildung 6.28 rechts) und die ORG steigt bei gleichen
Temperbedingungen mit der Si–Konzentration stark an (Abbildung 6.7).
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Die Temperstabilita¨t der SiNx–Schichten beruht folglich auf deren Fa¨higkeit, H auch bei
hohen Temperaturen in der Schicht festzuhalten, und zwar durch Prozesse innerhalb der
Schicht, die zu einem energetisch gu¨nstigeren Zustand des amorphen Netzwerkes fu¨hren.
Die Ergebnisse aus den vorangegangenen Untersuchungen der strukturellen und optischen
Eigenschaften von temperstabilen SiNx–Schichten zeigen eindeutig, daß der hierfu¨r zugrun-
de liegende Prozeß die bereits in Kapitel 6.1 ausfu¨hrlich beschriebene Netzwerkreaktion ist.
Dieser sogenannte Energiegewinn–Mechanismus fu¨hrt zu einer Reduktion der Aktivierungs-
energie zur Dissoziation von N–H Bindungen, die in allen gemessenen Fa¨llen weit unterhalb
der N–H Bindungsenergie (339 kJmol−1) liegt. Die in der Literatur zitierten Werte der Ak-
tivierungsenergien schwanken sehr stark (z.B. 92,7 kJmol−1 in [BBF88] und 60 kJmol−1
in [SY97]). Diese relativ weite Streuung ist vermutlich zu einem großen Teil auf den Einfluß
der herstellungsbedingt sehr unterschiedlichen amorphen Netzwerke zuru¨ckzufu¨hren.
Das Auftreten der genannten Netzwerkreaktion ist verbunden mit einer Verbesserung der
Nahordnung im amorphen Netzwerk. Zur Beurteilung, inwieweit die reale Nahordnung
im SiNx–Netzwerk einer perfekt geordneten (CO–Modell) oder eher einer maximal unge-
ordneten Verteilung (Random–Modell) der Bindungspartner entspricht (siehe Kapitel 6.1
sowie [YS91b]), kann als Maß der Anteil des an Si gebundenen Wasserstoffs an der Gesamt–
H–Konzentration genommen werden. Abbildung 6.37 zeigt das [Si–H]/[H]–Verha¨ltnis fu¨r
die in der vorliegenden Arbeit bei 400◦C abgeschiedenen Remote–SiNx–Schichten vor und
nach einer Temperung bei 800◦C im Vergleich mit den von Claassen et al. [CVHT83] bei
300◦C abgeschiedenen PECVD–Schichten. In dieser Abbildung sind außerdem die beiden
genannten Grenzfa¨lle sowie die Vorhersagen des FEM–Modelles fu¨r eine Abscheidetempera-
tur von 300◦C eingetragen. Man erkennt, daß sich bei SiNx–Schichten mit hohem Si–Anteil
bei einer Temperung die Bindungsstruktur in Richtung zufa¨llige Bindungsverteilung ent-
wickelt. Im Gegensatz hierzu u¨berwiegt bei einer optimalen Temperung der temperstabilen
SiNx–Schichten mit einem N/Si–Verha¨ltnis von ca. 0,87 – 1,14 die Netzwerkreaktion, d.h.
die beim Tempern zur Verfu¨gung gestellte Energie wird zur Anna¨herung der realen Bin-
dungsstruktur an eine perfekte Nahordnung genutzt.
Im Hinblick auf ein tieferes Versta¨ndnis des Temperverhaltens sowie des Erkennens von
weiteren Mo¨glichkeiten zur Optimierung der Temperstabilita¨t der PECVD SiNx–Schichten
stellen sich nun folgende Fragen: (1.) Warum ist diese Netzwerkreaktion nur bei den SiNx–
Schichten mit einem N/Si–Verha¨ltnis von ca. 0,87 – 1,14 die das Temperverhalten bestim-
mende Reaktion. (2.) Kann durch eine Beeinflussung der Schichtherstellung die Temper-
stabilita¨t weiter verbessert werden? Zur Kla¨rung dieser Fragen muß man sich die verschie-
denen mo¨glichen ra¨umlichen Konfigurationen des SiNx–Netzwerkes in Abha¨ngigkeit von
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Abbildung 6.37: Anteil des an Si gebundenen H an der Gesamt–H–
Konzentration in SiNx als Funktion des N/Si–Verha¨ltnisses. Neben Meßwerten
aus dieser Arbeit fu¨r Tsub = 400
◦C sowie von Claassen et al. [CVHT83] fu¨r Tsub
= 300◦C sind die Vorhersage des Modells der freien Energie (FEM) fu¨r Tsub
= 300◦C und die Grenzfa¨lle fu¨r niedrige (perfekte Nahordnung, CO) und hohe
(zufa¨llige Bindung, Random) Temperatur dargestellt.
der Schichtzusammensetzung verdeutlichen. Abbildung 6.38 zeigt zur Veranschaulichung
ein exemplarisches Beispiel fu¨r eine derartige Netzwerk–Reaktion.
Abbildung 6.38: Ein spezifisches Beispiel fu¨r die leicht exotherme Netzwerk–
Reaktion: Si–Si + N–H ↔ Si–N + Si–H.
Da es sich bei dieser Reaktion in Wahrheit um einen Platzwechsel von H– und Si–Atomen
handelt, ist die Wahrscheinlichkeit fu¨r das Auftreten der Netzwerkreaktion abha¨ngig von
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der Ha¨ufigkeit verschiedener na¨chster Nachbarn. D.h. die Reaktionsrate ist am gro¨ßten,
wenn gleichzeitig ausreichend Si–Si, Si–N und N–H Bindungen vorhanden sind. Dies ist bei
einem N/Si–Verha¨ltnis von nahezu 1 der Fall, also bei den temperstabilen Schichten. In
Si–reichen Schichten ist die Reaktionsrate geringer, da in diesem Fall die N–H Bindungs-
konzentration wesentlich kleiner ist. Außerdem kommt hinzu, daß aufgrund des starken
Anstiegs der Si–H Bindungskonzentration die ebenfalls leicht exotherme, aber irreversi-
ble Reaktion: Si–H + Si–H → Si–Si + H2 (Reaktionsenthalpie 0,16 eV nach den Daten
von [YS91b]) zunimmt. Begu¨nstigt wird diese Reaktion zusa¨tzlich durch das poro¨sere, we-
niger dichte Netzwerk aufgrund der hohen Si–Konzentration und des hohen Anteils an
Si–H Bindungen. Diese irreversible Reaktion ist eindeutig proportional zum H–Gehalt und
damit verantwortlich fu¨r die Abha¨ngigkeit der Temperstabilita¨t vom H–Gehalt.
Umgekehrt ist die Reaktionsrate in nahezu sto¨chiometrischen bzw. N–reichen Schichten re-
duziert, da die fu¨r die Netzwerkreaktion erforderlichen Konfigurationen mit Si–Si Bindun-
gen als Ru¨ckbindung wesentlich seltener vorkommen. Von Smith wurde zusa¨tzlich beobach-
tet (ohne daß diese Beobachtung vollsta¨ndig erkla¨ren wurde), daß die Reaktionsenthalpie
der Netzwerkreaktion bei sto¨chiometrischen SiNx–Schichten gegen Null geht [YS91b]. Bei
Schichten mit n633 = 1, 9 fa¨llt zusa¨tzlich auf, daß die Dichte mit steigendem N–Anteil ge-
genu¨ber den leicht Si–reicheren Schichten auf einen Wert von 2,75 g/cm3 abfa¨llt, statt wie
erwartet weiter anzusteigen (siehe Abbildung 6.12, zum Vergleich: ein Hochtemperatur–
Si3N4 hat eine Dichte von ca. 3 g/cm
3). Deshalb sollten sowohl fu¨r N–reiche als auch fu¨r
Si–reiche SiNx–Schichten zur weiteren Verbesserung der Temperstabilita¨t die Abscheide-
parameter wa¨hrend der PECVD–Beschichtung dahingehend optimiert werden, mo¨glichst
dichte, H–arme Schichten abzuscheiden.
6.7.2 Strukturelle Ursachen fu¨r das Passivierverhalten
Ein Schlu¨sselergebnis der vorliegenden Arbeit ist die Identifizierung von zwei unterschiedli-
chen Defekten, welche abha¨ngig von der Schichtzusammensetzung bzw. dem N/Si–Verha¨ltnis
die Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung begrenzen:
1. Nahezu sto¨chiometrische SiNx–Schichten besitzen eine relativ geringe Ladungstra¨ger-
lebensdauer, die jedoch mit wachsendem Si–Gehalt kontinuierlich ansteigt (siehe Ab-
bildung 5.5 rechts). Die Auswertung von unter Beleuchtung gemessenen CV–Kurven
an diesen Schichten legt die Vermutung nahe, daß die Passivierqualita¨t von Defekten
im SiNx–Volumen begrenzt wird, die sich in der Na¨he der Si/SiNx–Grenzfla¨che be-
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finden(siehe Abbildung 6.35). Erga¨nzend hierzu haben infrarotspektroskopische Mes-
sungen gezeigt, daß die Ladungstra¨gerlebensdauer deutlich mit der Bildung bzw.
Aufspaltung von N–H Bindungen korreliert (siehe Abbildung 6.21). Wir vermuten
deshalb, daß die Defekte im SiNx–Volumen den unabgesa¨ttigten N–Bindungen zu-
geordnet werden ko¨nnen und daß diese die Ladungstra¨gerlebensdauer bei nahezu
sto¨chiometrischen SiNx–Schichten begrenzen.
Es sollte an dieser Stelle erwa¨hnt werden, daß sich nach dem derzeitigen Modell fu¨r
die Si/SiNx–Grenzfla¨che (siehe Abbildung 6.36) das Energieniveau der unabgesa¨ttig-
ten N–Bindungen außerhalb der Silizium–Bandkante befindet und deshalb nicht zur
Shockley–Read–Hall Rekombination beitragen kann. Es muß sich folglich um einen
indirekten Einfluß dieser Defekte auf die ORG handeln. Um den exakten Rekombi-
nationsmechanismus verstehen zu ko¨nnen, sind weitere Untersuchungen notwendig.
Ausgehend von diesen Ergebnissen sollte es prinzipiell mo¨glich sein, durch Reduktion
der Konzentration von unabgesa¨ttigten N–Bindungen die Ladungstra¨gerlebensdau-
er von nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten zu erho¨hen. Sie ha¨ngt neben der
Schichtzusammensetzung ab von (i) den inneren mechanischen Spannungen in der
SiNx–Schicht, (ii) der Effektivita¨t der H–Passivierung dieses Defektes und (iii) der
Pra¨senz von O–Atomen12. Die 500◦C–Temperung hat gezeigt, daß eine nachtra¨gliche
Passivierung mit H tatsa¨chlich mo¨glich ist. Der Anstieg der Ladungstra¨gerlebensdau-
er ist aber gering. Fu¨r eine Reduzierung des O–Gehaltes an der Si/SiNx–Grenzfla¨che
mu¨ßten das Be– und Entladen der PECVD–Beschichtungskammer in einer O–freien
Atmospha¨re stattfinden.
2. Im klaren Gegensatz zu den nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten hat eine A¨n-
derung der N–H Bindungskonzentration im Fall von leicht Si–reichen Schichten hin-
gegen keinen Einfluß auf die Passivierqualita¨t (siehe Abbildung 6.20 links). Statt-
dessen zeigt sich eine klare Korrelation zwischen der Ladungstra¨gerlebensdauer und
der A¨nderung der Si-H Bindungskonzentration (siehe Abbildung 6.20 rechts). Dieses
Verhalten kann wiederum mit Hilfe der bereits im vorangegangenen Abschnitt be-
schriebenen Netzwerkreaktion erkla¨rt werden. Demnach geht die Bildung von Si–H
Bindungen wa¨hrend des Temperns einher mit einer Verminderung der Konzentration
von N–H und Si–Si Bindungen. Da gerade diese beiden Bindungen jeweils die Vorstu-
fen zu den unabgesa¨ttigten N– und Si–Bindungen sind, bedeutet dies, daß aufgrund
12Nach [HIIK96] ko¨nnte die Bildung von unabgesa¨ttigten N–Bindungen durch O–Atome, die in sto¨chio-
metrische SiNx–Schichten eingebaut sind, versta¨rkt werden.
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der Netzwerkreaktion auch diese beide Defekte reduziert werden.
Bezu¨glich des Einflusses der N–H Bindungen auf die Passivierqualita¨t zeigen die Meß-
ergebnisse, daß insgesamt mehr N–H Bindungen aufbrechen als u¨ber die Netzwerk-
reaktion Si–H Bindungen gebildet werden. D.h. es entstehen wa¨hrend des Temperns
wie bei den nahezu sto¨chiometrischen Schichten unabgesa¨ttigte N–Bindungen. Wir
sind jedoch der Meinung, daß die unabgesa¨ttigten N–Bindungen selbst die Passivier-
qualita¨t der leicht Si–reichen Schichten nicht beeinflussen. Denn zum einen ist be-
kannt, daß das Energieniveau dieser Defekte im Valenzband verschwindet sobald der
Brechungsindex der SiNx–Schichten gro¨ßer ist als 2,04. Zum anderen kann aufgrund
der beobachteten klaren Korrelation des Temperverhaltens der Passivierqualita¨t mit
der A¨nderung der Si–H Bindungskonzentration darauf geschlossen werden, daß die
Passivierqualita¨t von leicht Si–reichen Schichten u¨berwiegend durch unabgesa¨ttigte
Si–Bindungen in der Schicht begrenzt wird und daß diese Defekte durch eine kurz-
zeitige Temperung effektiv ausgeheilt werden ko¨nnen.
Erga¨nzend muß erwa¨hnt werden, daß sich mit der Zunahme der Si–Konzentration (i) die
Breite der SiNx–Bandlu¨cke deutlich vera¨ndert und (ii) die Konzentration der K–Zentren
reduziert wird, wobei gleichzeitig die Konzentration der unabgesa¨ttigten Si–Bindungen mit
anderen Ru¨ckbindungskonfigurationen, die sich prinzipiell anders verhalten ko¨nnen als die
K–Zentren, zunimmt.
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6.8 Zusammenfassung
In diesem Kapitel wurde die Temperstabilita¨t von PECVD SiNx–Schichten auf p–Si fu¨r
die Anwendung als Ru¨ckseitenpassivierung fu¨r bifaziale Si–Solarzellen mit Siebdruckkon-
takten optimiert. Außerdem wurden zur Erkla¨rung des komplexen Temperverhaltens die
strukturellen, optischen und elektronischen Eigenschaften von SiNx–Schichten bzw. der
Si/SiNx–Grenzfla¨che in Abha¨ngigkeit vom N/Si–Verha¨ltnis sowie von einer kurzzeitigen,
nachtra¨glichen Temperung untersucht und mit der Passivierqualita¨t korreliert. Die wich-
tigsten Ergebnisse sind:
1. Es existiert ein eindeutiger Zusammenhang zwischen der Temperstabilita¨t der Ober-
fla¨chenpassivierung und der Zusammensetzung der SiNx–Schichten.
2. Leicht Si–reiche SiNx–Schichten mit n633 = 2,0 - 2,2 besitzen eine exzellente Temper-
stabilita¨t.
3. Die Stabilita¨t dieser Schichten beruht auf dem Auftreten der leicht exothermen Netz-
werkreaktion: Si–Si + N–H → Si–H + Si–N.
4. Ein Vergleich von Lebensdauermessungen mit im Dunkeln sowie unter Beleuchtung
gemessenen CV–Kurven zeigt, daß die Qualita¨t der Oberfla¨chenpassivierung von
SiNx–Schichten generell durch die drei folgenden Faktoren beeinflußt wird:
• Der Rekombination u¨ber Grenzfla¨chenzusta¨nde, die mittels H effektiv passiviert
werden ko¨nnen.
• Der Feldeffektpassivierung aufgrund von positiven Ladungen an der Grenzfla¨che.
• Der Dichte von Defektzusta¨nden im Volumen der Passivierschicht.
5. Zusa¨tzlich konnte anhand der Untersuchung des Temperverhaltens mit Hilfe von
Lebensdauer– sowie infrarotspektroskopischenMessungen erstmals nachgewiesen wer-
den, welche Defekte innerhalb des Volumens der SiNx–Schichten die Qualita¨t der
elektronischen Oberfla¨chenpassivierung beeinflussen. Dabei handelt es sich bei na-
hezu sto¨chiometrischen und leicht Si–reichen Schichten um jeweils unterschiedliche
Defekte:
• Bei nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten korreliert die Passivierqualita¨t
klar der A¨nderung der N–H Bindungskonzentration, d.h. unabgesa¨ttigte N–
Bindungen begrenzen die ORG;
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• Bei leicht Si–reichen SiNx–Schichten hingegen wird eine eindeutige Korrelation
zwischen der Ladungstra¨gerlebensdauer und der A¨nderung der Si–H Bindungs-
konzentration beobachtet, d.h. die ORG wird begrenzt durch unabgesa¨ttigte
Si–Bindungen.
Beide Defekte ko¨nnen durch einen nachfolgenden kurzzeitigen Temperschritt bei 500
bzw. 800◦C zum Teil effektiv reduziert werden.
Kapitel 7
Zusammenfassung
Im Rahmen dieser Arbeit wurden erstmals bifaziale kristalline Siliziumsolarzellen
mit einer kostengu¨nstigen Siebdruckmetallisierung in Kombination mit einer
hervorragenden Oberfla¨chenpassivierung realisiert. Zu diesem Zweck wurde eine neu-
artige Solarzellenru¨ckseite eingefu¨hrt, bei der eine metallhaltige Dickschichtpaste mit dem
Siebdruckverfahren gitterfo¨rmig auf die SiNx–passivierte Siliziumoberfla¨che aufgedruckt
wurde. Nach einem kurzen Trocknungsprozeß (welcher der Paste die leichtflu¨chtigen Be-
standteile entzieht), erfolgte in einem Durchlaufofen bei Temperaturen zwischen 750 und
900◦C das
”
Einbrennen“ der Metallisierungspaste wobei der elektrische und mechanische
Kontakt zum Silizium hergestellt wurde. Gleichzeitig verbesserte sich die Eigenleitfa¨higkeit
der Metallfinger durch das Ausgasen und Verbrennen der Lo¨sungs– und Bindemittel aus der
Metallisierungspaste und durch das Zusammensintern der Metallpartikel. Hierbei wurden
die Metallfinger durch eine typischerweise ca. 80 nm dicke, isolierende SiNx–Schicht hin-
durchgefeuert, ohne die hervorragende Oberfla¨chenpassivierung des Zwischenfingergebietes
zu verschlechtern.
Um den Vorgang derKontaktformierung mittels Metallisierungspasten genauer un-
tersuchen und weiterentwickeln zu ko¨nnen, wurde die Pasten/Silizium–Grenzfla¨che mittels
Transmissionselektronenmikroskopie, Energiedispersiver Ro¨ntgenanalyse und Sekunda¨rio-
nen Massenspektrometrie untersucht. Dabei zeigte sich, daß sich die fu¨r die Solarzellru¨ck-
seiten u¨blichen Al– und Ag/Al–Metallisierungspasten bezu¨glich der Kontaktformierung
deutlich unterscheiden. Beim Feuern von Al–Pasten auf p–Si entsteht ein homogenes Al/Si–
Eutektikum sowie eine p+–dotierte Schicht in der Na¨he der Si–Oberfla¨che, die eine Al–BSF–
Bildung und damit eine Verminderung der Rekombination unter den Metallkontakten er-
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mo¨glicht. Entgegen den Angaben der Pastenhersteller bildete sich bei den Ag/Al–Pasten
kein Al/Si–Eutektikum und somit auch kein p+–dotierter Bereich an der Si–Oberfla¨che.
Vielmehr wurde in dieser Arbeit gezeigt, daß die verschiedenen Metalle (Ag, Al und das
meist auch vorhandene Pb) entlang von Vorzugsrichtungen in das Si–Volumen hineindif-
fundieren und dabei pilz– oder pyramidenfo¨rmige Strukturen bilden. Bei reinen Al–Pasten
und bei Ag/Al–Pasten reduziert eine sich wa¨hrend des Sinterprozesses bildende Glasschicht
an der Metall/Silizium–Grenzfla¨che die tatsa¨chliche Kontaktfla¨che zwischen Metallisierung
und Silizium und erho¨ht damit erheblich den Kontaktwiderstand im Vergleich zu aufge-
dampften Metallkontakten.
Die Qualita¨t der elektronischen Passivierung der Siliziumoberfla¨che hat einen entschei-
denden Einfluß auf den Zellwirkungsgrad. Ein Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit bil-
dete deshalb die detaillierte Charakterisierung der SiNx-Beschichtung fu¨r die Solarzellen-
vorderseite (n+–dotierter Emitter) und –ru¨ckseite (p–dotiertes Silizium) mit bei niedriger
Temperatur (≤ 400◦C) abgeschiedenen PECVD SiNx–Schichten. Untersucht wurde jeweils
die Abha¨ngigkeit der Passivierqualita¨t von der Schichtzusammensetzung (d.h. dem N/Si–
Verha¨ltnis) sowie einer nachfolgenden Temperung bei Temperaturen zwischen 500 und
900◦C. Die Optimierung der Passivierqualita¨t erfolgte mittels Messungen der Ladungstra¨-
gerlebensdauer.
Eine erstmals umfassend durchgefu¨hrte Optimierungsstudie zur SiN
x
–Passivierung
von n+–dotierten Emittern zeigt, daß sowohl Remote– als auch HF–SiNx–Schichten auf
n+–Si eine exzellente Passivierqualita¨t besitzen, die vergleichbar ist mit der von Hochtem-
peratur–SiO2–Passivierung nach einer Temperung unter Formiergas. Bei einer kurzzeitigen
Temperung bei Temperaturen von 750 – 900◦C kann die Passivierqualita¨t von Remote– und
HF–SiNx mit einem Brechungsindex n633 > 2,0 auf n
+–dotierten Emittern sogar noch weiter
verbessert werden. Fu¨r die Oberfla¨chenpassivierung von Solarzellenvorderseiten mit Sieb-
druckmetallisierung sind die SiNx–Schichten deswegen hervorragend geeignet. Außerdem
wurde eine Methode zum Vergleich der Passivierqualita¨t von verschiedenen Beschichtun-
gen bei bekanntem Emitter–Tiefenprofil vorgestellt. Zusa¨tzlich wurde anhand eines analy-
tischen Modells aus der Literatur aufgezeigt, welche J0e–Werte bei fu¨r Solarzellen typischen
Emitter–Tiefenprofilen realistisch sind.
Die Untersuchung der Temperstabilita¨t der SiN
x
–Oberfla¨chenpassivierung auf
p–Si zeigte, daß SiNx–Schichten mit n633 = 2,0 - 2,2 eine exzellente Temperstabilita¨t be-
sitzen. Bei optimierter Prozeßfu¨hrung wird die Qualita¨t der SiNx–Oberfla¨chenpassivierung
im Zwischenfingergebiet durch das Einbrennen der Metallfinger nicht beeintra¨chtigt. Durch
188 Kapitel 7. Zusammenfassung
Optimierung der Siebdruckmetallisierung und der Oberfla¨chenpassivierung konnte so ein
sehr guter Ru¨ckseitenwirkungsgrad von weltweit erstmals 13,4 % erreicht werden.
Der Wirkungsgrad von sonst identischen Referenzsolarzellen mit aufgedampften Kontak-
ten betrug 15,0 %. Der Grund fu¨r den etwas ho¨heren Wert waren die gro¨ßere Abschattung
und der ho¨here Kontaktwiderstand der Siebdruckmetallisierung. Eine weitere Erho¨hung des
Ru¨ckseiten–Wirkungsgrades ist deshalb nur durch eine Optimierung der Pastenzusammen-
setzung in Hinblick auf eine Verbesserung des Feinlinien–Siebdrucks sowie des Kontaktwi-
derstandes mo¨glich. Am ISFH wird derzeit in einem Nachfolgeprojekt in Zusammenarbeit
mit einem industriellen Solarzellenhersteller intensiv an der technologischen Weiterentwick-
lung des in der vorliegenden Arbeit entwickelten bifazialen Solarzellenprozesses gearbeitet.
Zwischen der Temperstabilita¨t der Oberfla¨chenpassivierung und der Zusammensetzung so-
wie dem Wasserstoffgehalt der SiNx–Schichten existiert ein eindeutiger Zusammenhang.
Ein ganz wesentlicher Schwerpunkt dieser Arbeit lag deshalb in der Aufkla¨rung der physi-
kalischen Ursachen fu¨r die Abha¨ngigkeit der Passivierqualita¨t und der Temperstabilita¨t von
der Schichtzusammensetzung, d.h. vom N/Si–Verha¨ltnis. Hierzu wurden a) die strukturel-
len und optischen Eigenschaften und die Bindungsverha¨ltnisse der am ISFH hergestellten
PECVD SiNx–Schichten und b) die elektronischen Eigenschaften der Si/SiNx–Grenzfla¨che
detailliert untersucht. Bezu¨glich des Passivier– und Temperverhaltens lassen sich die SiNx–
Schichten abha¨ngig vom N/Si–Verha¨ltnis in drei Gruppen unterteilen:
1. Nahezu sto¨chiometrische SiNx–Schichten mit einem N/Si–Verha¨ltnis von 1,14 bis 1,34
(d.h. n633 = 1,9 - 2,0) besitzen direkt nach der Schichtherstellung eine relativ nied-
rige Passivierqualita¨t. Bei einer kurzzeitigen Temperung degradieren diese Schichten
außerdem relativ schnell. Die Degradation la¨ßt sich zuru¨ckfu¨hren auf die Entstehung
von unabgesa¨ttigten N–Bindungen durch das Aufspalten der N–H Bindungen und
das Ausgasen von H aus der Schicht.
2. Leicht Si–reiche SiNx–Schichten mit einem N/Si–Verha¨ltnis von 0,87 bis 1,14 (d.h.
n633 = 2,0 - 2,2) besitzen direkt nach der Schichtherstellung eine recht gute Passivier-
qualita¨t. Diese Schichten sind bei einer kurzzeitigen Temperung stabil. Bei optimalen
Temperbedingungen kann die Passivierqualita¨t sogar noch weiter verbessert werden.
3. Si–reiche SiNx–Schichten mit einem N/Si–Verha¨ltnis kleiner als 0,87 (d.h. n633 >
2,2) besitzen direkt nach der Schichtherstellung eine hervorragende Passivierqualita¨t.
Diese Schichten degradieren jedoch nach einer kurzzeitigen Temperung sehr stark,
und zwar umso sta¨rker, je ho¨her die Si–Konzentration ist.
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In der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt werden, daß die Temperstabilita¨t der leicht
Si–reichen Schichten auf dem Auftreten der leicht exothermen Netzwerkreak-
tion Si–Si + N–H → Si–H + Si–N beruht. Bei stark Si–reichen SiNx–Schichten sowie
bei Verla¨ngerung der Temperdauer wird die Netzwerkreaktion u¨berlagert von der irreversi-
blen Reaktion Si–H + Si–H→ Si–Si + H2. In nahezu sto¨chiometrischen SiNx–Schichten ist
hingegen die Reaktionsrate der Netzwerkreaktion reduziert, da die hierfu¨r erforderlichen
Bindungskonfigurationen wesentlich seltener sind.
Zusa¨tzlich ließen sich durch Untersuchung des Temperverhaltens mittels Lebensdauer–
und infrarotspektroskopischen Messungen erstmals zwei Defekte identifizieren, die die
Qualita¨t der elektronischen Oberfla¨chenpassivierung von nahezu sto¨chiometri-
schen und leicht Si–reichen SiN
x
–Schichten begrenzen: Bei nahezu sto¨chiometri-
schen SiNx–Schichten wird die Passivierqualita¨t durch die in den Schichten vorhandenen
unabgesa¨ttigten N–Bindungen begrenzt. Bei leicht Si–reichen SiNx–Schichten hingegen do-
minieren die bei diesen Schichten in relativ hoher Konzentration vorhandenen unabgesa¨t-
tigten Si–Bindungen, die jedoch durch einen nachfolgenden kurzzeitigen Temperschritt bei
800◦C aufgrund der genannten Netzwerkreaktion effektiv reduziert werden ko¨nnen.
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